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De faibles additions d'aluminium au zinc liquide lors de la galvanisation de tôles d'acier 
permettent d'obtenir un arrêt ou un ralentissement des réactions de formation des 
intemétalliques FdZn lors de l'immersion de l'acier dans le bain de MC liquide. il est 
maintenant accepté que le phénomène d'inhibition soit relie à la formation d'une couche 
d'interface riche en aluminium. L'effet des paramètres du procédé de galvanisation sur le 
phenomène d'inhibition et particulièrement sur la formation de cette couche a été étudié. 
Des échantillons d'acier ultra bas carbone W C )  et libre d'éléments interstitiels (IF-Ti et 
IF-Ti/Nb) ont été galvanisés à l'aide d'un simulateur de galvanisation. Les coupons d'acier 
ont été immergés pour des durées de 1,3,5 et 6 secondes dans des bains de zinc contenant 
0T10,0,12,0,13,0,16et0,18%Al. 
Les échantillons produits ont été analysés à l'aide de techniques de dissolution sélective 
des différents constituants du revêtement. Ainsi, la distribution de l'aluminium a été 
précisément étudiée. De plus, les techniques de dissolution ont été utilisées afin de 
préparer des échantillons qui ont été observés en microscopie électronique à balayage et en 
microscopie en transmission. Des techniques, telles la spectrométrie des pertes d'énergie 
des électrons transmis ou la difiction des rayons-x à angle rasant, ont été utilisées afin de 
réaliser une caractérisation fine de la microstructure des revêtements. 
Le couplage des résultats macroscopiques (dissolution, difbction des rayons-x, . . .) aux 
résultats microscopiques (MEB, MET, PEELS, Auger, . . .) a conduit à une interprétation 
plus précise du phénomène d'inhriition. 
Ainsi, I ' d t  complet des réactions Fe/Zn a été obsmé lorsque la teneur en aluminium est 
supérieure a 0,15% poids. La majorité de l'aluminium contenu dans le revêtement est 
située dans la couche d'interface sous la forme de la phase FeNs ayant une teneur 
significative en zinc. La morphologie de la couche montre la croissance de deux sous- 
vii 
couches, ce qui suggére une croissance en deux étapes. La première étape est associée a 
une germination hétérogène et à la croissance rapide de colonies de cristaux de F d s  
ayant une orientation cristallographique liée a celle des grains du substrat. Dans la seconde 
étape, la croissance de la couche est contrôlée par la diffusion de l'aluminium dans la 
première sous-couche. La chimie du substrat n'affecte pas sigiificatiïcmmt la 
morphologie de la couche d'interface et la quantité d'aluminium dans le revêtement. 
Enfin, il a été observé que la réaction Fe/M se poursuit après la sortie du bain, ce qui 
conduit a un appauvrissement en aluminium de la couche de zinc. Ce phénomène favorise 
un écart des conditions d'équilibre thermodynamique de la phase Fe2Alj en présence de 
zinc liquide, ce qui, conséquemment, provoque la déstabilisation de la couche lors des 
premiers instants du recuit d'alliage. 
Dans les bains contenant moins de 0,15% Al, les réactions Fe/Zn ne sont pas 
complètement arrêtées et les phases 6 et Ti sont obsenées à la surface d'une phase riche en 
aluminium. Dans les revêtements produits dans le bain de 0,13% Al, la phase d'interface 
est du FqAi5. Les cristaux de cette phase forment des colonies d'orientations similaires. 
La morphologie de la couche suggère que la phase consomme la phase FqAls lors de sa 
croissance. 
Bien que la phase FaAs ne fut pas détectée dans les revêtements produits dans les bains 
de 0,10 et 0,12% Al, les analyses par spectrométrie Auger ont indiqué la présence d'une 
couche riche en alirminium à la d a c e  de l'acier. La morphologie de la couche d'interface 
est similaire à celle des revêtements produits dans un bain de 413% Al. Toutefois, les 
analyses chimiques par dissolution sélective suggèrent que, contrairement aux revêtements 
produits avec 0'13% Al, les intermétalliques FeUn se forment pendant l'immersion dans le 
zinc liquide. 
Lorsque la teneur en aluminium est infkieure a O, 12% poids, les réactions Fe/Zn sont plus 
rapides et la formation de zones alliées localement (ZAL) est observée. Ces ZAL sont 
. . . 
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situées aux joints de grains triples du substrat. L'effet de la composition chimique et de la 
taille des grains du substrat est alors très important (l'acier IF-TiMb étant le plus réactif). 
Le modèle proposé prévoit que la germination des ZAL soit associée à la croissance de la 
phase Ti vers la d a c e  du substrat par la consommation de la phase riche en aluminium. 
Toutefois, la croissmce subs&pennte dés W est l i k  à la nature du substrat. 
Des échantillons de revêtements partiellement recuits ont aussi été étudiés a l'aide des 
mêmes techniques de caractérisation. Les échantillons ont été prélevés lors de la montée 
en température du cycle de recuit des revêtements. Deux conditions ont été retenues (0,13 
et 0'16% Al) afin d'étudier le bris de l'inhibition de chaque côté du seuil d'inhibition 
complète des réaction F e h .  
Dans le cas de revêtements produits dans le bain de 0,13% Al, la réaction de formation des 
ZAL démarre lors des premiers instants du recuit. Ainsi, les ZAL se forment aux joints de 
grains triples du substrat et se propagent le long des joints fortement désorientés. 
Les revêtements produits dans le bain de 0,16% Al montrent un comportement 
complètement différent lors du recuit d'alliage. En effet, la comparaison des revêtements 
galvanisés et ceux recuits partiellement (4,s s a 460°C), a montré que la quantité 
d'aluminium à l'interface diminue et, conséquemment, la teneur en aluminium de la 
couche riche en zinc augmente. D'autre part, les observations à la microsonde ont montré 
la présence de cristaux de 6-FeZni3 contenant une teneur significative en aluminium. Ces 
observations ont aussi indiqué une teneur importante en dufninium dans la couche riche en 
zinc. Dès lors, il a été proposé que l'une des premières réactions à se produire est la 
dissolution de la phase FqMs et l'enrichissement en aluminium de la couche de zinc. La 
formation de la phase 6-FeZni3 contribuerait à la destruction de Fe2Als et à la 
consommation de l'aluminium libéré par celle-ci. D'autre part, aucune ZAL n'est 
observée. Dans ce cas, la couche d'interface doit se dissoudre suffisment avant que les 
premières ZAL se forment 
ABSTRACT 
A mal1 addition of Al in the liquid Zn bath inhibits the Fe/Zn reactiom during hot dip 
dvuiizing of steel sheets. Although it is well known that Al and Fe are tied up in an layer 
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located at the interface between Fe and Zn, the effect of the galvanising parameters on the 
formation of this Al-ich interfacial layer is not. This study has been camed out to 
determine the effect of the galvanising parameters on the inhibition of FdZn reactions and 
the formation of this Al-ric h layer. The three substrat es, galvanized using a stat e-O f-the-art 
galvanizing simulator, were ultra-low-carbon (ULC) steel and intersti tial- ûee (IF) steels 
stabilized with titanium and niobium (IF-Ti and IF-TiINb). Samples were produced with 
five MC b a h  containing 0.10,O. l&O. 13,O. 16 and 0.18 wt. % Al. Immersion times of 1, 
3.5 and 6 seconds were used to produce galvanised coatings 
Coated samples were analysed using selective dissolution techniques so as to characterize 
the chernistry and the morphology of the various constituents of galvanized coatings. 
Therefore, the aluminium distribution in the coatings was studied in detail and the 
dissolution techniques were used to prepare samples for observations under scanning 
electmn and transmission electron microscopes. Several techniques, such as electron 
energy lost spectroscopy of transmitted electrons and grazing angle x-ray diflistction, were 
used to c haracterize the microstnicture of galvanized coathgs. 
The correlation beâween the results obtained using macroscopic (selective dissolution, x- 
ray difbiction,. . .) and microscopie (SEM, TEM, PEELS, Auger, microprobe, . . .) 
techniques leads to a more precise understanding of the inhibition mecbanisms. 
Full inhiiition of the Fe/Zn reactions was achieved in b a h  with Al content above 0.15 wt. 
%. The Al-rich Iayer is isomorphous to Fe& crystds and the Fe/M ratio is close to 
FqA15 with large amounts of Zn present (22-28 wt. %). The morphology of the Al-rich 
laya is strongly related to the Al content of the bath. Indeed, bath contents above O. L 5 w t  
% show two sublayers of Fe& crystals making up colonies of grains of similar 
crystallographic orientation and directly associated to the crystallographic orientation of the 
steel grallis. The first layer is related to the initial stage of the reaction, which consists of a 
heterogeneous nucleation and a rapid growth of the F e &  colonies. in the second stage, 
the gow-th r>f the interfacial layr  is controllai by the solid cliffusion of aluminium through 
the first sublayer. The layer will then grow at the interface between the steel and the f'irst 
Fe& layer. 'ïhe substrate type does not affect significantly the morphology of the Al- 
rich, interfacial layer or the aluminium content of the coating. It was observed that the 
iron/aluminium reaction continues after the exit of the zinc bath which leads to an 
aluminium depleted zinc overlay. This phenomenon brings the FdAUZn system out of 
equilibriurn and induces the destruction of the FeAls layer during the first second of the 
galvannealing process. 
In bath with Al contents below 0.15 wt. %, FdZn reactions are not completely inhibiteci 
and, therefore, TI and crystais were observed on top of the Al-rich layer. This Al-rich 
layer was identified as Fe& when the bath Al content is 0.13% Al. The layer has only 
one sublayer of crystais and shows colonies of grains with similar orientation. The layer 
morphology suggats that Ti reacts and pariially destroys the Fe& while the interfacial 
layer grows. 
Even if Fe& was not observed in coatings produced with bath aluminium contents above 
0.13%, Auger micruscopy indicates the presence of any Al-nch interfacial layer. The 
morphology of the layer is similar to that of coatings produced in 0.13% Al b a h .  
However, selective dissolution techniques reveal that FdZn intennetallics grow during the 
immersion in the liquid zinc bath. 
For bath AI contents below 0.12 W.%, Fe/& reactions lead to the fornation of outbursts. 
Outbursts were obsened at triple point boundaries. Substrate cherni- and grain size 
have a signifiant effect on the amount of outbursts formed during the immersion in the 
bath. The proposed mode1 suggests that the nucleation of outbursts is related to the growth 
of Ti crystais towards the substrate and the destruction of the Al-rich interfacial layer. The 
growth of the outbursts is then related to the substrate reactivity. 
Partially annealed sarnples were studied using the same techniques as for the galvanised 
samples. The galvannealing process was stopped during the temperature increase of the 
thermal cycle. Two conditions were studied in detail (0.13 and 0.16 W.% Al) in order to 
study the inhiiition breakdown close to the inhibition threshold (0.15 W.% Al). 
In coatings produced in 0.13 wt.% Al baths, the outburst reaction starts at the very 
beginning of the galvannealing cycle. The outbmts were formed at triple point boundaries 
and then grew on hi&-angle grain boundaries. 
Coatings produced in 0.16 wt.% Al bath show a different behaviour during the first 
seconds of the galvannealing cycle. indeed, selective dissolution techniques showed that 
the aluminium content of the interfacial layer was reduced while the aluminium content of 
the overlay increased. Electron microprobe analyses showed that the coatings containeci 
large amounts of 6 crystals on top of the F4Als layer. The microprobe analyses indicate 
that the aluminium content of 6 is significant and a large aluminium content was observed 
in the zinc overlay. Based on these obsmations, it was proposed that the dissolution of 
the Fe& layer was one of the first reactions that occurs which leads to the increase of 
aluminium content in the overlay. The nucleation and growth of ( crystals should 
contribute to the destruction of FeAls. Outbursts were not observed in partially annealed 
coating produced in 0.16 wt.% Al baths. 
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INTRODUCTION 
À la fin de la deuxiéme guerre mondiale, les efforts de reconstruction ont conduit à de 
nouvelles mœurs et de nouveaux besoins et à un accroissement important de l'industrie des 
biens de consommation, de l'automobile et des grands projets d'infiastnictures industriels 
et de transports. Ces développements ont généré une demande accrue pour des matériaux 
bon marché qui présentaient d'excellentes propriétés mécaniques et une bonne résistance 
contre la corrosion. 
Le recyclage de I'industrie de l'acier, développée pour des fins militaires, s'avérait un 
choix simple et peu coûteux. Ainsi l'acier devenait le matériau de prédilection pour la 
construction des bases de la société industrielle moderne. Il ne restait plus qu'à améliorer 
les propriétés du matériau afin de le rendre résistant a la corrosion. La protection 
galvanique à l'aide d'un revêtement sacrificiel s'avérait la solution la plus simple à réaliser 
à l'intérieur du procédé de fabrication 
Depuis bientôt cinquante ans, les efforts en recherche et développement dans le domaine 
de la galvanisation sont nombreux et répétés. Ces travaux ont conduit aux développement 
de nombreux procédés d'applications des revêtements de zinc sur des substrats d'acier. 
L'étude des propriétés mécaniques et physiques de ces revêtements a conduit a une 
compréhension précise des relations entre les réactions F e h ,  la microstructure et ces 
propriétés. De plus, ces études ont conduit a un très haut niveau de contrôle des procédés 
de fabrication. 
L'une des caractéristiques importantes du procédé de galvanisation a chaud (ou par 
immersion dans le zinc liquide) est l'utilisation de I'alunilnium en solution dans le zinc 
liquide. Le rôle de l'aluminium est de contrôler les réactions entre l'acier et le zinc lors de 
l'immersion, l'essuyage et la solidification du revêtement de Mc. En effet, il a été 
constaté que l'aluminium peut jouer le rôle d'hhiiiteur des réactions entre le Fe et le Zn. 
Le contrôle de ces réactions est primordial dans l'obtention d'un revêtement brillant et 
ductile. L'élimination de la formation d'intemétalliques FeEn hgiles à la surface de 
l'acier permet de réduire significativement les problèmes d'écaillage du revêtement. De 
plus, l'obtention d'un revêtement liquide à la sortie du bain permet un meilleur contrôle de 
!'épaisseur de celui-ci par l'utilisation de jets d'& ou d'zote. 
Toutefois, la présence d'aluminium dans le procédé conduit à deux limitations 
importantes : (1) la formation de matte flottante qui peut nuire à la qualité du revêtement et 
(2) l'inhibition des réactions Fe/Zn qui nécessite une puissance accrue lors du recuit 
d'alliage (a Gaivanneal »). 
Les mattes flottantes proviennent des réactions entre le fer dissous de la tôle d'acier et 
l'aluminium ainsi que de la formation de peaux d'oxyde à la surface du bain. Les mattes 
flottantes constituent une perte importante de l'aluminium dans le procédé. 
D'autre part, les revêtements galvanisés et alliés représentent une gamme de produits 
fortement utilisés dans l'industrie automobile pour sa résistance à la corrosion, sa facilité à 
être peinturé et sa bonne soudabilité. Ces revêtements sont produits à partir d'un 
revêtement galvanisé qui est recuit en continu afin de former un revêtement constitué 
d'intermétalliques F a n .  Toutefois, la présence d'aluminium réduit la cinétique des 
réactions Fe/Zn. Afin de contrecarrer ce mécanisme d'inhibition, une plus haute puissance 
de chauffe est nécessaire. 
Dans le but de contrôler le procédé, la compréhension des mécanismes de formation des 
intermétalliques F M  et Fe/Zn lors de la galvanisation en continu est importante. La 
détermination des réactions de consommation de aluminium est paaicuiièrement 
importante. La compréhension des mécanismes d'inhibition des réactions Fe/& et le bris 
de cette inhibition est également importante afin de déteminer l'impact de l'aluminium sur 
les mécanismes de recuit des revêtements. L'un des objectifs industriels des plus actuels 
est d'optimiser les teneurs en Al des bain de galvanisation afin d'augmenter la productivité 
du procédé ainsi que la qualité des produits. 
Cette thèse de doctorat présente, aux chapitres 1 et 2, l'état actuel des connaissances dans 
le domaine des réactions entre le fer, le MC et l'aluminium. De nombreuses publications 
et recherches dans ce domaine ont certainement permis d'augmenter considérablement les 
connaissances actuelles mais plusieurs aspects sont à éclaircir. 
Le programme de recherche de ce doctorat, présente au troisième chapitre, vise à 
approfondir la compréhension des mécanismes d'inhibition des réactions Fe/Zn lors de 
l'immersion et des premiers instants du recuit d'alliage. Pour ce faire, le simulateur de 
galvanisation du Centre de technologie Noranda a été utilisé. Une matrice expérimentale 
contenant plus de cinquante conditions différentes a été utilisée. Les revêtements produits 
dans ces conditions ont été caractérisés à l'aide de techniques macro- et microscopiques 
afin de déterminer les caractéristiques importantes telles la morphologie des phases et leur 
composition chimique, la distribution de l'aluminium dans le revêtement, etc. 
Enfin les quatrième et cinquième chapitres présentent et discutent des résultats obtenus 
dans le cadre de ce programme expérimental et des travaux de caractérisation subséquents. 
D'ailleurs, les principaux résultats ont été présentés dans deux publications : (1) (( Effect of 
Process Parameters on Inhibition Breakdown Mechanisms during Hot Dip Galvanneding » 
présenté à Galvatech '98 (Septembre 1999, Tokyo, Japon) et publié dans les comptes- 
rendus de Iron and Steel Institute of Japan (ISU) et (2) « Studies of the Morphology of the 
Al-rich Interfacial Layer F o d  during the Hot Dip Galvanizing of Steel Sheet D publié 
dans Materials and ~Merallurgical Transactions A du mois de mars 1999. Ces demiers 
chapitres reprennent donc le contenu de ces publications et présentent une revue critique 
des résultats afin de préciser les bases d'un modèle cinétique de l'évolution 
microstructurale lors de l'immersion, l'essuyage et les premiers instants du recuit d'alliage. 
SURVOL DE L'INDUSTRIE DE LA GALVANISATION 
Les procédés, les utilisations et les demandes de l'industrie 
Depuis les dix dernières années, environ 100 nouvelles lignes de production de produits 
galvanisés ont été construites. Pour répondre a la demande croissante d'une industrie 
automobile grandissante, certaines de ces lignes ofient des capacités de production de plus 
de 500 000 tonnes par année. Des améliorations majeures ont été apportées aux deux 
principaux procédés de fabrication: l'électrogalvanisation (EG) et la galvanisation continue 
à chaud (GC). Que se soient l'utilisation des fournaises à induction (GC), la gestion des 
bains de Zn liquide (GC), l'utilisation de cellules à haut rendement (EG) et le contrôle de 
qualité en continu, les nouvelles technologies ont des buts communs: l'augmentation de la 
productivité, la diversification et l'amélioration de la qualité des produits. Bien que ces 
deux procédés présentent des intérêts industriels et commerciaux non négligeables, ce 
chapitre portera particulièrement sur la galvanisation à chaud. 
1.1 Procédés de fabrication 
Par le passé, les techniques utilisées afin d'appliquer un revêtement de zinc sur des 
produits d'acier étaient relativement simples. Aprés la mise en forme et l'assemblage, les 
structures a galvaniser étaient trempées dans un bain de zinc liquide ou une solution 
d'électrolyse. Ces techniques rudimentaires permettaient d'obtenir un revêtement de zinc 
protecteur a la surface de l'acier. Toutefois, la complexité des structures pouvait limiter la 
continuité du nIm et réduire considérablement la résistance à la corrosion. De plus, ces 
techniques s'avéraient, dans bien des cas, lentes et difficiles à contrôler. De plus, les bains 
de galvanisation étaient sujets à la contamination et la qualité des produits était difficile à 
maintenir. Dans le but de répondre aux impératifs de la production de masse, la 
galvanisation à façon fut rapidement délaissée au profit de la galvanisation en continu. 
Cependant, la galvanisation a façon apparaît être, dans ceriaines applications critiques 
(poteau., l?impad&es, m p e s  de protection, ...), la sede technique pour ofEr une 
protection efficace contre la corrosion sur des pièces de grandes dimensions et ce à un coût 
relativement peu élevé. 
La galvanisation en continu pennet d'obtenir des tôles galvanisées qui sont mises en forme 
et assemblées ultérieurement. Cette technique ofnent plusieurs avantages: 
Réduit la complexité des stnictures à recouvrir, 
Permet l'uniformisation de la production; 
Améliore la qualité des revêtements; 
P m e t  l'intégration du procédé de galvanisation chez le producteur de tôle; 
Augmente la productivité. 
Toutefois, un contrôle précis des propriétés mécaniques du revêtement est nécessaire afin 
de permettre la mise en forme des tôles revêtues. En effet, les contraintes imposées au 
revêtement lors de l'emboutissage, du pliage et des autres techniques de mise en forme 
peuvent détruire celui-ci, réduire sa résistance a la corrosion et ses qualités esthétiques. De 
plus, le revêtement doit ofEr des caractéristiques qui n'étaient pas recherchées lors de la 
galvanisation a façon: 
Résistance mécanique (particulièrement au cisaillement); 
Soudabilité. 
Deux procédés sont disponibles afin de réaliser la galvanisation en continu: l'électro- 
galvanisation et la galvanisation à chaud. Depuis plus de dix ans, ces procédés sont en 
continuelle amélioration. Toutefois, des CO& de production plus faibles associés a une 
productivité plus élevée ont favorisé le développement rapide de la galvanisation à chaud. 
Les améliontions majeures 3pprtées B ce procédé ont permis d'augmenter la qldité des 
revêtements à un niveau similaire aux revêtements obtenus par électro-galvanisation. De 
plus, l'ajout d'équipement pour réaliser les traitements de recristallisation du substrat en 
continu a donné un avantage concurrentiel important à la galvanisation à chaud (Seumitm, 
1995; Ichida, 1995). Maintenant, la production mondiale annuelle se chifie à plus de 56 
millions de tonnes pour la galvanisation a chaud comparativement à 19 millions de tonnes 
pour 1 ' électrogalvanisation. 
Galvanisation à chaud 
Le p ~ c i p e  à la base de ce procédé est relativement simple. Il consiste à tremper le 
substrat dans un bain de zinc liquide. La figure 1.1 illustre les étapes du procédé. Ces 
étapes peuvent être divisées en trois groupes: les pré-traitements, la galvanisation et les 
post-traitements. 
four de ncuit 
Figure 1.1: Schéma du procédé de galvanisation à chaud en continu. 
Sur une ligne de production intégrée moderne, les pré-traitements incluent: le nettoyage de 
la tôle, le conditionnement de la surface (réduction des oxydes, finition de la surface, etc.), 
et la recristallisation de la tôle d'acier. Les post-traitements servent à préparer le 
revêtement pour son utilisation hale. Ils peuvent consister en: traitement mécanique de la 
nuface (!minage superficiel, conditionnement du fini de surface, etc.), conditiomment 
pour la peinture et la résistance a la corrosion (traitement au chromate) et la lubrification de 
la tôle. Enfin, l'étape primordiale du procédé est la galvanisation. La figure 1.2 montre les 
détails de cette portion du procédé. Les variables importantes du procédé, autres que le 
substrat, sont situées dans cette zone. De plus, les progrès technologiques récents ont été 
réalisés dans cette région. 
Viesse de refroidissement 
Temps et 
Ternptraturo d'alliage 
Zone de refroidissement 
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Température d'entrée 
Température du Bain 
Teneur en Ai 
Temps d'immersion 
Figure 1.2: Paramètres du procédé de galvanisation à chaud. 
Ce sont les quatre sections (bain, couteaux, recuif refroidissement) de cette étape qui 





a Les buses qui projettent, à haute vitesse, de l'air comprimé permettent de 
contrôler l'épaisseur du revêtement. 
Le développement de nouvelles technologies, telle des couteaux à pression 
et débit élevés, a augmenté considérablement la productivité des lignes et 
1 'uni formi té des revêtements. 
Le substrat passe sous un rouleau immergé dans un bain de zinc liquide. 
L'duminiurn est ajouté au bain afin d'inhiber les réactions entre le substrat 
de Fe et le Zn et ainsi éviter la formation d'intermétalliques. 
Le contrôle précis des bains de galvanisation afin de réduire la quantité de 
particules en suspention ("dmss") a conduit à une production de meilleure 
qualité avec une productivité accrue. 
Le développement rnicrostnichiral dépend directement du niveau d'Al dans 
le bain. De plus, le niveau de Al détermine la durée de l'inhibition et 
l'apport énergétique nécessaire pour la détruire lors du recuit d'alliage. 
La température du bain détermine, en partie, la réactivité. 
a L'épaisseur du revêtement a un impact important sur la fonnabilité, la 
résistance a la corrosion et la soudabilite des tôles. 
3) Recuit 
O La fournaise de recuit permet de créer un alliage entre le substrat et le 
revêtement de zinc. 
O La température et le temps déterminent la vitesse de réaction entre le Fe et 
Zn, le niveau d'alliage et les phases présentes dans le revêtement. 
a L'utilisation de fournaises à induction a augmenté la productivité des lignes 
de production par un accroissement important des vitesses de montée en 
température. 
L'organisation des phases du revêtement et le niveau d'alliage ont un effet 
direct sur les propriétés mécaniques (notamment la formabilité et le 
coefficient de frottement), la soudabilité, la peinturabilité et l'aspect du 
revêtement. 
a L'utilisation de cette section est facultative puisque certaines applications 
nécessiteront des revêtements de zinc pur (non allié). 
4) Refroidissement 
a Cette zone permet de réduire rapidement la température de la tôle sous le 
seuil de réactivité. 
a La réduction rapide de la température limite la croissance des phases et 
permet de maintenir la microstructure développée lors du recuit d'alliage. 
1.2 Utiiisatioo des produits galvanisés 
L'utilisation des revêtements galvanisés dépend de lem propriétés qui découlent du 
procédé de fabrication. Bien entendu, l'intérët principal des produits galvanisés est de 
pouvoir profiter des propriétés mécaniques du substrat et avoir une bonne résistance à la 
corrosion. Toutefois, izs diffiknta utilisations posslolrs fixent les critères de sélection du 
revêtement et du procédé. Le tableau 1.1 présente les critères de sélection utilisés dans 
1 'industrie automobile @ennet, 1 98 9). Les critères p ~ c i p a u x  sont évidemment la 
résistance a la corrosion et le coût. 
Tableau 1.1: Classement des différents types de revêtement en fonction des critéres 
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Adhésion 
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Ce tableau révèle certaines caractéristiques qui prédestinent des revêtements à des 
utilisations particulières. Par exemple, les stnictures internes de 1 'automobile nécessitent 
une excellente résistance à la corrosion et les meilleures propriétés d'assemblage afin 
d'assurer une grande rigidité de l'automobile. Seul le revêtement GA o f i e  ces 
wdctéristiques. Toutefois, les panneaux exposés nicessicent des propriétk esthétiques 
(adhésion, résistance à la corrosion, peinture) hors du commun. Les revêtements G et EG 
ofnent ces caractéristiques. Les développements technologiques conduisent à de nouveaux 
revêtements organiques qui ofient d'excellentes propriétés pour chacun des critères. 
Cependant, ces nouveaux revêtements ne sont probablement pas encore concurrentiels au 
niveau du coût et de la productivité. 
Enfin, le tableau 1.2 décrit les étapes impliquées lors de la production de revêtements 
galvanisés à chaud en fonction du type de produit désiré (Kapellner, 1995). Ce tableau 
démontre bien la diversification possible associée au procédé intégré moderne de 
galvanisation en continu. Cette capacité du procédé permet de répartir la production 
comme suit: 35% automobile, 13% électroménagers, 15% construction, 16% tôles brutes, 
2 1% autres (Suemitsu, 1995). Cette diversification des produits apportera des problèmes 
supplémentaires reliés à l'adaptation des conditions d'opération du procédé a l'utilisation 
de nouveaux substrats (IF-rephosphorés, Mn-Si, Dual-Phase, etc.). La section suivante 
traite justement des progrès technologiques recherchés dans le domaine de la galvanisation 
à chaud. 
Tableau 1.2: Étapes du procédé de galvanisation impliquées dans la fabrication de 
différents produits 
Construction 
Pouos O 8 
Ventilation a O O 
Feuilles 
Cadres & porte O a 0 O O O 
Murs & division 0 - 0  O 0 0 
Toiture. poncs a finition O O O a a 
Automobile 1 I I I I  I 1 1 1  1 
Nok : O indique la nouvdle tad;incor du marchi. 
1 3  Progrès technologiques recherchés 
Plusieurs progrès techniques ont été réalisés pendant les duc derniéres années. La majorité 
de ces améliorations du procédé de galvanisation a chaud a conduit à une plus grande 
productivité et une amélioration constante de la qualité. Toutefois, les améliorations 
futures du procédé, dans le but de respecter les objectifs de qualité et de productivité, ne 
devraient plus être dans la sophistication des technologies de production mais bien dans la 
maîtrise des technologies actuelles. Le tableau 1.3 présente quelques uns des progrès 
technologiques désirés par la compagnie japonaise Nippon Steel Corporation (Suemitsu 
1995). Évidemment ces demandes ne sont pas exclusives à cette compagnie. La majorité 
des producteurs mondiaux visent une plus grande productivité, l'amélioration de la qualité 
et la réduction des coûts de production. 
Tableau 13: Progrès technoiogiques recherchés par Nippon Steel 
Procédb H haut rendement et 
revêtements de haute quaiith 
Galvanisation à chaud 
1. Production des GA et G a partir du même bain de zinc 
2. Élimination de l'infiuence des éléments d'alliage des substrats 
sur leu. réactivité avec le Zn 
3. Automatisation du prucédé (dross-he bath) 
4. Conmôle in-situ des défauts 
5. Intégration du procédé afin d'utiliser la ligne de production 
pour la gaivanisation et/ou le recuit en continu (CAP.L) 
rn 
Minimisation des coût de 
production 
Puisque les tôles galvanisées sont destinées à de nombreuses utilisations, plusieurs 
demandes spécifiques découlent directement des utilisateurs ou des producteurs de produits 
finis. Ces demandes sont évidemment d'obtenir les propriétés maximales pour un coût 
minimal. 
1 .  Commercialisation de produits B hautes proprités (formabiiité, 
soudabiiité, etc) par l'intégration de nouvelles composantes 
(lubrification, conditionnemment, etc.) a la Ligne de production 
Développement de produits en 
accord avec les normes 
environnemen tales 
Le développement de nouveaux aciers a haute résistance mécanique ont amené l'utilisation 
de nouvelles compositions de substrat qui ont une influence directe sur les réactions 
d'alliage lors du recuit et de l'immersion dans le bain de zinc. Actuellement, plusieurs 
aciers, tels les cephosphor& et les Mn-Si, sont rarement utilisés pour la galvanisation 
simplement parce qu'il est difficile de produire des revêtements de quaüté à de faibles 
coûts a partir de ces substrats. Une portion importante des activités de recherche 
industrielle est de déterminer les fenêtres d'opération afin d'obtenir ces revêtements. 
Toutefois, ces paramètres sont bien souvent loin de ceux utilisés avec les substrats plus 
1. Élimination des produis nocifs (phosphaie, plomb. etc.) de la 
production 
2. Favoriser le recyclage des produits 
conventionnels. Ceci augmente considérablement les coûts d'opération et limite l'usage de 
ces aciers. 
Ce sont de telles demandes qui favorisent le développement de projet de recherche comme 
celui qui est présenté dans ce document. Afin de bien mettre en lumière l'état actuel des 
connaissances dans le domaine de la galvanisation a chaud, le chapitre suivant a pour 
objectif de revoir les principales publications dans ce domaine. A partir de cette revue, un 
programme de recherche, pertinent pour l'industrie et pouvant apporter d'importantes 
contributions a été élaboré. 
REVUE DE LA LITTÉRATURE 
Réactions lors de la galvanisation et du recuit des revêtements de zinc 
Cette revue de la littérature couvrira l'ensemble des principales publications qui concernent 
les réactions possibles entre le substrat d'acier, le bain et le revêtement de zinc. Dans un 
premier temps, un bref résumé de l'équilibre Fe-Zn-AI permettra d'introduire les 
différentes phases rencontrées dans les revêtements galvanisés et galvanisés-alliés. Les 
interactions entre le Fe solide et le Zn liquide seront revues et les Muences, sur ces 
réactions, des paramètres opérationnels du procédé de fabrication seront présentées. Ainsi, 
les effets de la teneur en aluminium et de la température du bain de zinc, ainsi que ceux du 
temps d'immersion, de la nature et des propriétés du substrat sur les réaction entre le fer, le 
zinc et l'aluminium seront présentés en détails. Les réactions impliquées lors du recuit 
d'alliage qui permettent d'obtenir un revêtement composé de phases FdZn seront aussi 
revues. Particulièrement, le phénoméne d'inhibition des réactions Fe/Zn observé lorsque 
de l'aluminium est présent dans le zinc liquide sera présenté. Les effets, sur ce mécanisme, 
de la température et du temps de recuit, ainsi que ceux de la nature du substrat seront aussi 
présentés. 
2.1 Phases des systèmes FeZn et Fe-Zn-Ai 
Dès les premiers développements de la galvanisation, il a été constaté qu'un très grand 
nombre d'interactions étaient possibles entre le Fe et le Zn. De plus, il a été remarqué que 
ces interactions étaient déterminantes sur les propriétés mécaniques et physico-chimiques 
des revêtements. 
La comaissance de la nature des phases formées lors des interactions entre le Fe et le Zn 
est essentielle à (1) la compréhension de l'équilibre de ce système binaire et a (2) la 
caractérisation fiiîure des revêtements galvanisés. Cette cornaissance a été très souvent 
obtenue directement des revêtements de Zn sur des substrats de Fe. Toutefois, la méthode 
la plus valide pour confirmer les phases possibles est certainement celle basée sur 
l'élaboration d'alliages Fe-& où les paramètres tels la température et la composition 
chimique sont rigoureusement contrôlés. Ces études ont permis d'établir les bases de la 
caractérisation des revêtements galvanisés et galvanisés-alliés. Ainsi, il est maintenant 
possible de caractériser complètement un revêtement et de défkir la répartition des phases 
dans celui-ci. De plus, ces études ont permis de découvrir l'effet de plusieurs des 
paramètres du procédé sur les caractéristiques du revêtement. Ces découvertes, notamment 
l'effet de Al sur l'inhibition des réactions Fe-Zn, seront présentées a la section 2.2. 
Ce phénomène d'inhi'bition est d'une très grande importance. Il fait partie intégrante des 
mécanismes actuels pour le contrôle de la microstructure des revêtements. Il devient 
possible, par l'ajout de Al dans le bain de zinc, de contrôler les réactions Fe-Zn et ainsi la 
microstructure hale du revêtement et les propriétés mécaniques de celui-ci. L'effet 
important de l'aluminium sur les réactions FeEn a donc conduit à la nécessité de 
caractériser le système temaire Fe-Zn-Al afin d'en détenniner les phases constitutives et 
leurs conditions d'équilibre. Ce système sera aussi présenté en détail aux sections 
suivantes. 
2.1.1 Diagramme de phases des systèmes Fe-Zn et Fe-Zn-AI 
De nombreux travaux ont été réalisés afin de déterminer le diagramme d'équilibre du 
système binaire Fe-Zn et le système ternaire Fe-&-Al. Les plus récentes synthèses de ces 
t n 1 r 3 ~  ont été réalisées par Kubaschewski (1952) et P m t  et ol. (1992). Ccs travaux de 
synthése ont conduit à la publication du diagramme d'équilibre binaire Fe-Zn et d'un 
isotherme du diagramme temaire Fe-Zn-Al pour une température de 450°C. Les 
recherches récentes sur la galvanisation ont évidemment contribué à une compréhension 
plus approfondie du domaine riche en zinc des systèmes Fe-Zn et Fe-Zn-Al, et à 
l'évaluation de données thermodynamiques fondamentales tels les paramètres d'interaction 
binaire. 
2.1.1. I Système Fe-Zn 
Le diagramme de Kubaschewski présenté à la figure 2.1 (Kubaschewski, 1982) n'a pas été 
contesté jusqu'à maintenant. La majorité des modifications a été réalisée dans la portion 
riche en zinc à partir des observations et résultats de Bastin et al. (1974, 1977) et de 
Gellings et al. (1979a, 1979b et 1980). 
Les résultats de Bastin et aL(1976) ont permis de démontrer qu'il n'existe qu'une seule 
phase 6 qui découle d'une transformation péntectique à 672°C. Il n'a pas observé la 
transfomation allotropique de la phase 6 telle que déterminée par Schramm (1 938). Bastin 
et aL(1976) ont démontré que les deux morphologies observées, tiK (compacte) et 
(palissade), présentent pratiquement le même cliché de difiction rayons-x. Ils en ont 
conclu que les différences ne sont que morphologiques et qu'elles découlent d'une seule et 
unique phase 6. il propose que les différentes morphologies soient associées à mécanismes 
de germination et de croissance de la phase. Le domaine de concentmion de cette phase 
est entre 8,1 et 1 3'2 % atomique et la stœchiométrie nominale est FeZnia. 
Les travaux de Bastin et al. (1974) ont dhontré la présence d'une phase Ti (Tz sur la 
figure 2.1) qui découle d'une tramfoxmation péritectique a 550°C. Cette phase a un 
domaine de concentration entre 18,9 et 24 % atomique et une stœchiométrie nominale de 
FesZnZl. De plus, ils ont indiqué que la structure cristalline de la phase Ti est très proche 
de celle de ï (respectivement cubique à faces centrées et cubique centrée avec un 
paramètre de maille 2X plus petit pour la phase T). Enfin, ils ont confirmé le domaine de 
concentration de la phase r qui découle d'une transformation péritectique à 782OC. Ce 
domaine de concentration est entre 18 et 3 1 % atomique et la phase r a une stoechiométrie 
nominale de 
Figure 2.1: Diagramme d'équilibre Fe-Zn (Kubaschewski, 1982). 
L'étude réalisée par Gellings et aL(1980) par la technique d'analyse thermique 
différentielle a permis de confirmer l'ensemble des observations de Bastin et al. (1974, 
1977) et de déterminer les températures de transfomation péritectique des phases 6,6, r et 
ri. La phase < découle donc d'une transformation péritectique à 530°C. Elle a un 
domaine de concentration entre 5-9 et 7,l  YO atomique et une stoechiometrie nominale de 
FeZni3. Les phases Fe-Zn qui sont décrites précédemment seront présentées plus en détail 
à la section 2.1.2. 
2.1.1.2 Système Fe-Zn-Al 
Le diagramme d'équilibre ternaire a été proposé par Cameron et Omiay (1962) et revisé 
expérimentalement par K6ster et Godecke (1970). Ces travaux réalisés par la conjugaison 
des techniques d'analyse thermique différentielle, de la diffiction des rayons-x et 
d'analyse à la microsonde ont conduit à la construction des isothermes de 400°C, 500°C, 
575OC et 700°C. La technique expérimentale consiste à encapsuler des mélanges de 
poudres de Al, Fe et Zn, et de maintenu ceux-ci aux tempbtures voulues. 
Koster et Godecke (1970) n'ont détecté aucun composé ternaire. Ils ont, en fait, observé 
que les composés FeA15 et FeM3 pouvaient avoir des teneurs élevées en Zn ( 4 7  % poids) 
pour les températures étuâiées. Cette observation importante i n h a i t  celle réalisée par 
Cameron et ûrmay (1962). K6ster et Godecke (1970) ont observé que (1) la phase r 
pouvait contenir jusqu'à 1 % poids de Al et (2) la phase 6 ne contient presque pas de Al. 
Enfin, ils ont constaté que la phase 6 pouvait contenir 3,6 % poids de Al et que la phase 6, 
pouvait en contenir 2'6 % poids. De plus, il a proposé que la phase 6, normalement 
présente a des températures entre 620 et 672OC, soit stabilisée à de plus faibles 
températures par l'addition d'aluminium. Toutefois, Bastin et aL(1977) ont démontré que 
cette transformation allotropique (6+6i) n'existe pas dans le système binaire. 
Les travaux de Perrot et al. (1992), de Chen et aL(1990) et de Urednicek et Kirkaldy 
(1973% 197313) ont porté particulièrement sur l'isotherme à 450°C du diagramme temaire 
Fe-Zn-Al. Urednicek et Kirkaldy (1973a) ont étudié l'équilibre des composés binaires Fe- 
Al (FeAI, FeAl?, Fe&, ou FeM3) en contact avec du zinc liquide (Zn pur ou Zn-1'71 % 
poids -41) à 450°C. Ils ant maintenu !e mélange (composé/Zn liquide) enupsulé 9 cette 
température pour une durée de 800 heures. Cette technique présente le désavantage d'avoir 
à utiliser des temps d'équilibration très longs et il est souvent impossible d'atteindre 
l'équilibre à cause du mélange solide-liquide. D'ailleurs, les mesures de Urednicek et 
Kirkddy (1973a) ont démontré que la solubilité du Fe dans le Zn liquide augmente 
légèrement avec l'augmentation de la teneur en Al. Cette observation infirme les 
conclusions de Cameron et ûrmay (1962) sur cet aspect. Les travaux de Urednicek et 
Kirkaldy (1973% 1973b) ont, à l'aide des analyses chimiques quantitatives réalisées à la 
microsonde, conduit a l'établissement précis des domaines de concentration des phases Fe- 
Zn et Fe-AI de l'isotherme a 450°C du diagramme d'équilibre ternaire. 
Le travaux de Chen et ab(1990) ont permis de déterminer la composition chimique en Fe, 
Al et Zn des phases riches en Al (FeA12, FeA15, FeA13 et FeAl) et de 6. À partir de ces 
résultats, ils ont proposé de nouvelles bornes pour les domaines de ces différentes phases. 
Chen et aL(1990) ont utilisé une technique de préparation des échantillons similaire a celle 
de Kiister et Godecke (1970) : recuit à 450°C d'un mélange de poudres fines de Fe, Zn et 
Al. Cette technique permet de couvir plusieurs domaines du diagramme d'équi1ibre. 
Les compositions obtenues sont légèrement diffërentes de celles observées par Urednicek 
et Kirkaldy (1973a) (voir tableau 2.1). Chen et aL(1990) explique ceci par la finesse de la 
microstructure observée et la résolution spatiale des analyses chimiques réalisées à la 
microsonde. Ces résultats ont permis la publication d'une version modifiée de l'isotheme 
à 450°C (voir figure 2.2) proposé par Urednicek et Kirkaldy (1973a). 
Les travaux de Perrot et al.( 1 992) ont porté sur les caractéristiques stables et métastables 
de l'équilibre du système Fe-&-Al à 450°C. ils ont utilisé une technique similaire à celle 
de Urednicek et Kirkaldy (l973a, l973b) où ils ont fabriqué une série d'alliages Fe-Al qu'il 
a immergés dans un bain de Zn à 450°C pour des durées de moins de 30 minutes et de plus 
de 1000 heures. 
Figure 2.2: Isotherme à 450°C du systéme Fe-Al-Zn (Chen et aL, 1990). 
as démontrent la très grande différence des bornes du domaine de stabilité de la phase 6 
entre sa version métastable (< 30 minutes) et la version stable (X000 heures). Les 
phénomènes impliqués dans la formation des phases d'un revêtement galvanisé impliquent 
très certainement un état métastable de la microstructure. Perrot et aL(1992) proposent 
donc une modification du diagramme où le domaine de métastabilité de la phase 6 est 
beaucoup plus grand que celui proposé par Urednicek et Kirkaldy (1973a) (voir figure 
2.3). ils font des observations similaires pour la phase T. Toutefois, les teneurs maximales 
en Ai des phases r et < sont sunilaires à celles mesurées par Koster et Godecke ( 1970). La 
figure 2.4 et le tableau 2.1 montrent l'importante différence que Perrot et a1.(1992) ont 
mesuré entre les diagrammes métastable ( 4 0  minutes) et stable (> 1 000 heures). De plus, 
le tableau 2.1 montre qu'il existe une différence relativement importante entre les 
domaines évalués par Urednicek et Kirkaldy (1973a), Chen et aL(1990) et Perrot et 
aL(1992). Les valeurs de ce tableau proviennent des positions C, F et R de la figure 2.4. 
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Figure 23:  Zone de métastabiüté sur I1isotherme à 450°C du système Fe-Al-Zn 
(Perrot et aL, 1992). 
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Figure 2.4: Isotermes a 450°C du système Fe-Al-Zn (a) Métastable @) Équilibre 
(Perrot et a& ,1992). 
Tableau 2.1: Composition des phases Fe-Zn-Al publiées 
Phase I urednicek 
Zn: 18,9 
q Fe&-Zn, Fe: 42,9 
Pmot 
Stable 
Les résultats présentés au tableau précédent montrent une bonne cohkence entre les 
résultats de Chen et a1.(1990) et ceux de Perrot et aL(1992). Pour les phases a FeAl-Zn,, q 
FeAls-Zn, et 6 FeZnio-Al, les valeurs de Chen et aL(1990) sont situées proches des 
bornes des domaines stables de Perrot et a1.(1992). Toutefois, les écarts importants 
a b s m h  mtre les valeurs de Uralnicek et Kkkaiciy (1973) et d i e s  de Pzrrot a ul. (1 992) 
sont probablement redevables aux imprécisions des analyses à la microsonde, 
particulièrement dans le cas de l'Al où le rayonnement Km est fortement absorbé par les 
couches du groupe L des éléments Fe et Zn. Les travaux réalisés récemment dans le 
domaine de la quantification a la microsonde (Heinrich, 199 1; Pouchou et Pichoir, 199 1) 
ont conduit a une amélioration significative de la quantification des rayonnements 
fortement absorbés. Ceci peut certainement expliquer une portion des écarts observés. 
L'étude de Perrot et ai. (1997) donne les bornes de composition chimique des différentes 
phases pour les domaines stable et métastable. Ceci p m e t  de définir les intervalles des 
concentrations des phases retrouvées dans les revêtements galvanisés en fonction du niveau 
de stabilité de celles-ci. Toutefois, les temps d'immersion typiquement utilisés dans 
l'industrie de la galvanisation (4 secondes) peuvent conduire à un état métastable très 
diffélent de celui observé par Pmot et al.(1992). En effet, Perrot et a1.(1992) ont observé 
une phase ayant un contenu en zinc supérieur à la version métastable (~30 minutes) de 
FqAls. La composition de cette phase correspond a du ZnFeAl,. Cette phase est présente 
pour des temps de maintien inférieurs à 2 minutes. Il est alors suggéré que cette phase 
transitoire se transforme en Feus saturé en zinc. Ghuman et Goldstein ( 197 1) ont réalisé 
des observations similaires. 
En plus de la gamme de composition des différentes phases interm6talliques Fe-Zn-Al à 
I'équiliire, les travaux de Perrot et aL(1992) pour des temps d'immersion long (>LOO0 
heures) ont permis de déterminer les paramètres d'interaction binaire et ainsi la solubilité 
du Fe et de Ai dans le Zn liquide (voir figure 2.5). De manière similaire, Tang et al. (1995) 
ont compilé certaines des domées publiées sur les courba Limites de solubilité du coin 
riche en Zn (Bélisle et al., 1 99 1 ; Pmot et al., 1 992) avec leur évaluation expérimentale du 
domaine de solubilité de Fe et Al dans le Zn liquide. Us en ont tiré l'isotherme partiel à 
460°C du coin riche en Zn (voir figure 2.6) et les relations suivantes de la solubilité du fer 
et de l'aluminium (respectivement [Fe] et [Al]) en fonction de la température (n  en Kelvin 
(voir figure 2.7): 
Figure 2.5: Coin riche en zinc de l'isotherme calculé pour 450°C (Perrot et uL, 
1992). 
Zn,) 
Figure 2.6: Coin riche en zinc de l'isotherme calculé à 460°C (Tang et aL, 1995). 
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Figure 2.7: Surface de solubilit6 du fer et de I'aluminium dans le zinc Iiquide en 
fonction de la temperature (Tang et a&, 1995). 
2* 1.2 Descrbtion des phases Fe-Zn-Al 
Les études sur la stabilité des phases du système Fe-Zn-Al ont souvent été accompagnées 
d'une caractérisation par difiction des rayons-x. Cette technique permet, notamment, de 
déterminer la structure cristalline des phases étudiées. Ces études ont donc conduit à la 
définition de la structure cristalline ou à ta ~ o ~ a t i o n  de cclfc-ci. De nombreux m a u x  
présentent ces résultats. Les données résumées dans les fiches JCPDS du international 
Centre for Difhction Data découlent directement des travaux de Bastin et al.( f 974, 1976 
et 1979), de Gellings et ai. (1 979% 1979b et 1980) et de Urednicek et Kirkaldy (1 973a). 
Cook et Grant ( 1 995) présentent une revue des travaux réalisés sur les phases du système 
Fe-&. Les lignes suivantes résument les observations qu'ils ont réalisées sur les phases: 6, 
6, ri et r. Le tableau 2.3, tiré de Cook et Grant (1995), résume l'ensemble de ces 
observations. 
Phare 6 
Celle-ci cristallise avec une structure monoclinique (a # b # c, a = y = 90' et # 90°) 
ayant un groupement spatial CYm. Cook et Grant (1995) ont évalué les paramètres de 
réseau pour des compositions en Fe entre 6,40 et 7,04 % atomique. Ces paramètres sont: 
a= 1,0880 nm, b=O,766 1 nm, ~ 0 , 5 0 7 9  nm et t 00,82S0. Le volume calculé de la maille 
élémentaire est de 0,412 nm3. Ces valeurs sont indépendantes de la teneur en Fe de la 
phase. De plus, ces valeurs sont similaires à celles publiées par Gelling et ai.(1979) et 
disponibles à la fiche 34-1 3 14 du JCPDS. 
Phase S 
La structure cristalline est du type hexagonale ( a = b F c, a = = 90' et y = 120") avec un 
groupement spatial du type Pfi3rnc. Les échantiîlons étudiés par Cook et Grant (1995) ont 
une teneur en Fe entre 8,41 et 13,01 % atomique. Ils ont constaté que la teneur en Fe 
affecte la position des nombreux pics de difhction de cette phase. Après indexation de 
l'ensemble des pics, ils ont constat6 l'absence systématique des réflexions où h = k et 1 est 
pair ce qui confimie le groupement spatial P63cm ou P63/crn de la phase 6. Ils ont 
déterminé que la taille de la maille élémentaire est de 8,228 nm3 et contient 555 atomes. 
Les paramètres de maille a et c diminuent linéairement en fonction de la teneur en Fe de la 
phase. Toutefois, le rapport a/c ne varie pas en fonction de la teneur en Fe. Ceci indique 
qu'ii n'y a aucune disrorsion 8e ia maille éiémentaire lors de la contraction associée à 
l'augmentation de la teneur en Fe de phase. 
Phase T' 
Celle-ci a une structure cubique à faces centrées ayant un paramètre de maille de 1,7977 
nm et un groupement spatial de type ~ 4 3 m .  Cook et Grant (1995) ont étudié trois 
échantillons ayant des teneurs en Fe entre 19,35 et 2 1,54 % atomique. Aucun effet de la 
teneur en Fe n'a été constaté sur les clichés de diffiction rayons-x et les structures fines 
des spectres Mossbauer. Après l'indexation de plus de 100 pics, aucune réflexion n'a 
semblé absente ce qui confirme le groupement spatiale proposé. La valeur du paramètre de 
maille évaluée est identique à celle publiée dans la fiche 32-0478 du JCPDS. 
Phase r 
Celle-à se fome sous une structure cubique centrée avec un groupement spatial de type 
133rn. Cook et Grant (1995) ont observé un décalage des pics de difiction rayons-x en 
fonction de la teneur en Fe de la phase. ils ont constaté, pour des teneurs en Fe allant de 26 
a 30,24 % atomique, une diminution linéaire du paramètre de maille de 0,903 à 0,897 nm. 
Pour des teneurs en Fe inférieures à 26 % atomique jusqu'à 18,04 % atomique, le 
paramètre devient constant à 0,9024 m. Ces observations confirment que la valeur du 
paramètre de maille (0,895 nm) publiée dans la fiche 33-0697 du JCPDS correspond à la 
phase r riche en Fe. 
Phase FeAI 
Cette phase cubique a un groupement spatial Pm3m. La fiche 33-0020 de la banque 
JCPDS rapporte un paramètre de maille de 0,28954 m. Cette structure cristalline de la 
phase a-FeAl a été proposée par le National Bureau of Standards (É.u.) en 198 1 et n'a pas 
été révisée jusqu'à maintenant. 
Phase Fe2Af5 
Cette phase se cristallise sous la forme orthorhombique (a#& et a = ~ = O O )  avec un 
groupement spatial Cmcm. Les travaux de Urednicek et Kirkaldy (1973) ont confirmé 
l'exactitude des données disponibles à la fiche 29-0043 de la banque du JCPDS. Chen et 
al. (1990) ont publié une nouvelle série de distances interplanaires (voir tableau 2.2) plus 
cohérentes avec les données expérimentales publiées récemment. De plus, ils ont étudié la 
structure cristalline du FeAls obtenue l o s  de la galvanisation à chaud et ont démontré que 
les paramètres du réseau sont dépendants du niveau d'aluminium dans le bain. 
Tableau 2.2 : Paramètres de maille de la phase Fe2Ais. 
1 Teneur en Al Param&tres du 1 rkeau 
~ 4 , 4 2 2 9  utn 
1,1-5 % poids a=0,7656 m 
Aucune information sur la cristallographie de cette phase n'est encore publiée. Seule 
l'information sur la chimie de la phase (Perrot et al., 19%) est disponible au tableau 2.3. 
Tableau 2.3: Caractéristiques cristallines des phases Fe-Zn et Fe-Zn-Al. 
Phase 
stnicnue 








Fe (% at) 
Teneur 
m ~ i m u m  
(O/opoids) 
Paramktres 






Al: 0.70 1 AI: 3.7 ( Al: n/d 
r a ri 8 
Fe&nIo FeAl Fe& FeA1, 
C.C. C.C. o d m  mono- 
hmbique clinique 
i43m Fm3m Cmcm n/d 
L 
33-0697 33-0020 294û43 nid 
1 
it4.898 nm a42895 nrn ~0.7675 rn nid 
Mi.6403 rn 
C=OI1303 nm 
2.2 Réactions lors de la galvanisation en continue 
Selon leur utilisation, les produits d'acier résistant a la conosion obtenus pin l'application 
d'un revêtement de zinc peuvent être séparés en deux gammes bien distinctes: les produits 
galvanisés et les produits galvanisés-alliés. Le premier chapitre décrit très bien les 
motivations qui vont pousser l'usager à utiliser l'une ou I'autre de ces gammes de produits. 
Toutefois, au niveau du procédé d'élaboration, ces produits distincts partagent la majorité 
des étapes de fabrication. En fait, seule une étape de recuit du revêtement est nécessaire 
a h  de produire les revêtements galvanisés-alliés. Cependant, l'ensemble des paramètres 
du procédé de galvanisation (immersion dans le bain de zinc) ont une influence directe sur 
30 
la réponse de l'acier et du revêtement de zinc lors du recuit. Le développement 
microstructural du revêtement de zinc dépend des réactions Fe-Zn dans le bain et lors du 
recuit. Fréquemment, une faible teneur en Al (<0,2% poids) est ajoutée au bain de zinc 
afin d'améliorer la brillance du revêtement ou d'éviter la formation de phases Fe-Zn dans 
le bain et le reatt5temait. Cette inhibition des rktctions Fe-fi a ur, effet trés maqué sur les 
conditions de recuit et les propriétés des revêtements galvanisés-alliés. De nombreuses 
études ont été réalisées afin de comprendre l'effet, sur le développement microstructural 
des revêtements, des paramètres de l'étape de galvanisation: 
Composition du bain 
Ternphture du bain 
Temps d'immersion 
Nature du substrat 
Température d'entrée du substrat 
De plus, plusieurs études ont permis de déterminer l'influence sur la microstructure des 
revêtements de ces paramètres de galvanisation ainsi que des paramètres de recuit: 
rn Température de recuit 
rn Temps de recuit 
Les prochaines sections présentent un résumé de ces publications. En partider, le 
phénomène d'inhibition sera présenté en détail a h  de décrire les mécanismes de formation 
et de bris de I'inhiition et l'influence des paramètres du procédé sur ce phinornéne. 
2.2.1 Immersion dans un bain de zinc contenant de I'alumiïiium 
Parmi les éléments présents ou ajoutés au bain de zinc, l'aluminium est celui qui o f i e  
l'effet le plus important sur le déroulement des réactions entre le substrat et le zinc liquide. 
En effet, il a été rapporté, très tôt, dans la Littérature (Hugues, 1950; Haughton, 1953) que 
des teneam entre OJ?5 et 0,306 poids d'aluminium dans le bain éliminent !es riactions 
Fe/Zn pour des températures de galvanisation typiques (450°C). Toutefois, l'inhibition des 
réactions Fe/Zn est transitoire. Ainsi, une immersion plus longue ou un recuit subséquent 
peuvent conduire à la formation de revêtements intermétalliques similaires à ceux obtenus 
dans les bains sans aluminium. La durée de l'inhibition dépendra de la teneur en 
aluminium du bain, de la température du bain et de la température du recuit d'alliage (voir 
figures 2.5 et 2.9). Les résultats de Kanamaru et Nakayama (1995) démontrent très bien 
l'effet de l'aluminium du bain sur la pénode d'incubation des réactions FdZn (temps pour 
obtenir une teneur de I g/m' de Fe dans le revêtement galvanisé-allié). La figure 2.9 
montre un écart important entre les bains de 0'14% Al et ceux de 0,12% Al. Ce 
phénomène démontre très bien l'effet inhibiteur de l'aluminium et l'importance de 
contrôler sa teneur dans le bain de galvanisation, et ce particulièrement dans le cas de la 
production de revêtements galvanisés-alliés. 
De nombreux auteurs ont associé I'inhiiition des réactions Fe/& à la formation d'une 
couche intermétallique dense du type Fe&, FeA13 ou Fe-Zn41 a la surface du substrat. 
Plusieurs auteurs ont étudié ce phénomène d'inhibition dans le but d'en déterminer le 
mécanisme de formation et, plus récemment, les mécanismes associés à sa destruction lors 
du recuit subséquent du revêtement. Cependant, les mécanismes proposés sont très 
contradictoires. Certains auteurs en ont tire' malgré tout, un comportement général et ils 
ont développé un modèle de comportement. Les principaux modèles proposés seront revus 
à la section 2.2.2.3. 
Dvtitlon of lnhlbiüon, rac 
Figure 2.8: Effet de la température et de la teneur en Al (% poids) sur la durée de 
l'inhibition lors de l'immersion dans le zinc liquide (Horstmann, 1978). 
Figure 2.9: Enet de la température de recuit et de la teneur en Al dans le bain sur le 
temps nécessaire au bris de l'inhibition lors du recuit (Kanamani et Nakayama, 
1995). 
Les principales observations résumées dans les prochaines Lignes démontrent l'effet très 
important de l'aluminium SUT le déroulement des réactions Fe/& lors de l'immersion dans 
un bain de zinc liquide contenant des teneurs relativement faibles (*,l% poids) en 
aluminium. 
22.1.1 Sinîcture des revêtements galvanisés 
La structure optimale d'un revêtement gaivanisé ne devrait être constituée que d'une 
couche plus ou moins épaisse de zinc pur à la SUfIitce du substrat d'acier. Dans le but 
d'obtenir cette structure, l'aluminium est ajouté volontairement au bain de galvanisation. 
L'effet du niveau d'aluminium sur les réactions FeIZn dépend directement de la 
température du bain, du temps d'immersion et de la nature du substrat. La microstnicture 
typique d'un revêtement allié (FdZn) (voir figure 2.10) peut être observée lorsque la teneur 
en Al est inférieure a O, 12% poids pour une température de 480°C. Une réduction de la 
température du bain à 420°C permet de réduire cette limite a 0,02% Al (Hughes, 195 1). 
De plus, lorsque le bain est saturé en Fe, l'effet de l'alumuiium est considérablement réduit 
(Iiaughton, 1953). Ainsi ces conditions permettent d'obtenir une couche de 6 en contact 
avec le substrat d'acier cette couche est couverte d'une couche de 6. Pour des temps 
d'immersion plus longs, il est possible d'observer une couche de r enae le substrat et le 6. 
Pour des temps d'immersion plus longs (>2 minutes) dans des bains ayant des teneurs en 
Al entre 0,10% et 4 %, il est possible d'observer des zones de réaction localisée ou zones 
alliées localement (ZAL) (« o u t b ~ ~ ~ t s  », voir figure 2.1 1) où des gmes de 6 et 6 se 
forment et croissent rapidement. D a  immersions prolongées 9 1 0  minutes) conduisent à 
la coaiescence de ces zones et à la formation d'une microstructure Fe/Tl6/( typique des 
bains sans aluminium (Haughton, 1953; Nishimoto et al., 1 986; hagaki et al., 1 995). 
Figure 2.10: Microstructure typique des revêtements galvanisés-alliés. 
Figure 2.1 1: Microstructure typique d'une zone alliée Localement (ZAL). 
Des teneurs en aluminium entre 0,10% et 4% éliminent complètement, pour des temps 
relativement courts (< 100 secondes), la formation d'intemétalliques Fe/& (Hughes, 195 1 ; 
Haughton, 1953; Kanamani et Nakayama, 1995; Horstmann, 1978; Bélisle, 1993; Tang, 
1993; Nakamon et ai., 1996). Plusieurs de ces observations indiquent que l'inhibition 
complète des réactions lori de I'immersiun dans un bain de zinc A 40°C peut Ztrz atteinte 
avec des teneurs en aluminium supérieures ou égaies a 0'15% poids. En effet, Bélisle 
( 1993) rapporte qu'une teneur de 0,13% Al dans le bain inhibe partiellement les réactions 
FdZn tandis que des teneurs de 0,16% et plus inhibent complètement les réactions et 
pratiquement aucun intemétallique n'est observé dans le revêtement. Tang (1993) a 
observé qu'il n'y a aucun intermétallique FdZn visible lorsque la teneur en Al du bain est 
supérieur à 0,15%. A ces teneurs en Ai, de petits grains de 6 ont été observés pendant une 
courte période de temps (GO secondes). Horstmann a évalué mathématiquement, à l'aide 
des données su la durée de l'inhibition en fonction de la température et du niveau de Al 
dans le bain, la teneur limite en Ai nécessaire a l'inhibition des réactions FeEn en fonction 
de la température (voir figure 2.12). 
Figure 2.12: Teneur critique en Al nécessaire ii l'inhibition en fonction de la 
température (Horstmann, 1978). 
Kiusalaas et aL(1989) se sont concentrés sur des teneurs en aluminium relativement 
proches de celles utilisées dans l'industrie actuellement. Ainsi, ils ont observé, pour des 
teneurs de 0'12% Al, une couche continue de petits mstaux qui ont été identifiés à du 6 et 
6. Pour des teneurs de 0,16% et 0,20% Al, ils ont observé pour des temps faibles 
d'immersion (-3 secondes) de tùis aistaux isolés. Ces cristaux n'ont pas été observés 
pour des temps d'immersion plus longs (entre 5 et 10 secondes). Ce qui est simiiaire aux 
observations de Tang (1993). Guttmann et aL(l995) ont suggéré que la présence de ces 
cristaux soit reliée à la précipitation, lors du refkoidissement, de la phase 6 à partir du Zn 
liquide sursaturé en Fe. En effet, Giannwzi et aL(1992) ont mesuré, en microscopie 
électronique en transmission, une teneur en Fe de 3,5 % poids dans le Zn en contact avec 
les grains de 6 à l'interface Fe/Zn, alors que la solubilité à l'équilibre est d'environ 0,04 % 
poids dans le zinc pur (voir figure 2.6). Kiusalass et aL(1989) et Tang et Adams (1993) 
ont rapporté que les grains de 6 et 6 couvrent une couche continue (identifiée à du FqAls) 
pour l'ensemble des compositions de bains qu'ils ont utilisées (0,12, 0'14, 0,16, 0,19 et 
0,20 % poids en Al). Van Koesveld et aL(1995) ont rapporté des obsewations similaires 
pour des revêtements galvanisés, a partir d'un bain contenant 0,13% poids de Al. il a 
déterminé la présence de grains de 5 et 6 a la surface de cristaux de Fe&. 
Lin et aL(1995) ont caractérisé, en microscopie en transmission, des revêtements 
galvanisés à 470°C dans un bain de 0'2 % Al pour une durée de 4 secondes. I l  a comparé 
le comportement de trois substrats commerciaux: IF (a interstitial-fiee D), ELC (« extra- 
low-carbon ») et IFP (« IF rephosphori7ed ))). Ces observations ont montré la présence de 
petits cristaux (4 ym) à l'interface Fe/Zn. Lin et aL(1995) ont déterminé, contrairement à 
Kiusalaas et aL(1989) et Tang et Adams (1993), que ces cristaux sont du 6 riche en 
aluminium. De plus, Lin et aL(1995) ont rapporté la présence d'une phase temaire Fe-Zn- 
Al (non isomorphe à du Fe&) sous la fonne de cristaux isolés a la d a c e  du substrat. 
En fonction du type de substrat, les mêmes conditions d'immersion donnent des 
microstructures très différentes. En effet, l'acier IF présente une couche continue 
composée de la phase 6 et de quelques petits cristaux cubiques de la phase temaire Fe-AI- 
Zn. L'acier ELC ne présente que de fins cristaux de la phase ternaire, le Zn est alors en 
contact avec le substrat. Alors que la surface de l'acier IFP est couverte d'une couche 
Fe/Al (identifiée FqAls). Des cristaux de la phase ternaire couvre celle-ci. 
Lorsque la teneur en Al (>O, 15% Al) permet l'inhibition complète des réactions Fe/Zn pour 
une certaine période d'immersion (C 2 minutes), I'immersion prolongée favorise la 
formation de ZAL. Hisamatsu (1 989), Nishimoto et al.(L 986), Saito et al.( 199 i ) et Inagaki 
et aL(1995) rapportent que les ZAL se forment aux joints de grains du substrat d'acier et 
que le temps d'incubation avant la foxmation de celle-ci est d'environ trois minutes pour 
des bains ayant des teneurs en aluminium supérieures a 0'15% poids. Toutefois, le temps 
d'incubation dépend directement du type de substrat et de la taille des grains du substrat. 
En effet, Hisamatsu (1989) a démontré que les aciers IF-Ti (a interstitial-& N au titane) 
ont fortement tendance a former ces zones en comparaison avec les aciers bas carbone 
(ULC). Saito et aL(1991) rapportent des observations similaires. De plus, ils indiquent 
que l'ajout de phosphore à l'acier du type IF réduit la formation des ZAL. De manière 
similaire, Nishirnoto et aL(1986) rapportent la présence de ZAL aux joints de grains du 
substrat et que la teneur en carbone de l'acier affecte la quantité de ces zones. Les nombres 
de ZAL augmente significativement avec une diminution de la teneur en carbone de l'acier. 
Il a été constaté que la présence d'éléments qui favorisent la formation de carbures dans les 
aciers (Ti, Nb) diminue l'effet du carbone sur la réduction des ZAL. De plus, Jordan et 
Marder (1997) ont démontré l'effet de la taille des grains sur la fréquence des ZAL et le 
temps d'incubation avant la formation des premières ZAL. De plus, il a observé une 
croissance uniforme de la couche d'alliage Fe/& et aucun effet de la taille des grains du 
substrat en l'absence d'aluminium dans le bain de galvanisation. Alors que dans les bains 
de 0,20% Ai, une croissance discontinue et localisée (ZAL) des intemétalliques Fe/Zn est 
observée. 
La germination et la croissance de ces ZAL dépendent directement de la composition 
chimique des substrats. En effet, ces mécanismes sont liés à la diffusion aux joints de 
grains de f d t e  et a la présence d'éléments interstitiels dans l'acier dont, particulièrement, 
le carbone. Ainsi, les aciers stabilisés au Ti et/ou au Nb, qui présentent une quantité 
réduite d'éléments interstitiels libres i muse de la formation de carbures, nitrures et 
oxydes, présenteront une réactivité beaucoup plus grande aux joints de grains (Guttmann 
et al., 1995; Toki et al., 1993; Saito et al., 1 99 1). Conséquemment, l'immersion prolongée 
favorise la formation des ZAL. De plus, il a été observé que l'ajout de phosphore réduit la 
formation des ZAL (Nishimoto et al., 1982; Saito et al., 199 1 ; C o f i  et Thompson, 1993, 
1995; Guttmann et al., 1995). La majorité des auteurs suggèrent que le phosphore présent 
aux joints de grains diminue la réactivité de ceux-ci. Cependant, Toki et aL(1993) ont 
proposé que le phosphore forme des précipités TiPFe qui consomment une partie du Ti et 
ainsi réduisent la quantite de Ti en excès. Dès Ion, une quantité suffisante de carbone libre 
permet de diminuer la réactivité des joints de grains et la formation des ZAL. Le 
mécanisme de fonnation des ZAL sera revu dans les prochaines sections sur le bris de 
l'inhibition des réactions Fe/&, 
Inagaki et aL(1995) ont fait l'observation des stmctures des revêtements après 
galvanisation en fonction de la température, de la teneur en Al du bain et du type de 
substrat. Ils ont classifié en quatre types la morphologie des revêtements : (a) couche 
mince, compacte et riche en Al, (b) grains de ( fortement orienté et relié à l'orientation des 
grains du substrat, (c) grains de 8 qui sont observé à de plus hautes températures, et (d) 
zona alliées localement (ZAL). En fonction du type de substrat (IF ou AK « dumùiurn 
kill))) et pour 3 secondes d'immersion, ils observent plusieurs variantes (voir tableau 2.4). 
Lorsque la teneur en Al est faible (0,12%) la couche de FeAl est mince et compacte avec 
de gros grains c o l d e s  de <. A des teneurs plus élevées (0,16%), la couche de FeAl est 
pulaire et les grains 6 sont beaucoup plus petits et de taille plus uniforme. De plus, ces 
grains sont à la surface de la couche de FeAl (identifiée Fe&). 
Tableau 2.4: Effet de la température du bain et du niveau de Al sur la structure des 
revêtements galvanisés. 
I Aluminium dans le bain (% poids) 0.04 1 0.08 1 0.12 1 0.16 1 0.20 
550 IF-TI ZAL ZAL 2AL W + S  FeAl 
-3 
9 
AK ZAL ZAL ZAL ZAL+6 &FeM 
a 500 IF-Ti ZAL +< ZAL ZAL ZriL+FeAl Fe Al 
a 
AK ZAL+( ZAL ZAL Fe Al FeAi 
~ -- 
5 FeAl FeAl 
Nakamori et aL(1996) et hagaki et aL(1995) ont observé la présence de grains de 6 dont 
l'orientation semblait étroitement reliée à celle des grains du substrat. Les observations de 
Nakarnori et aL(1996) indiquent que les grains du substrat d'orientation (1 1 1) parallèle a la 
surface favorisent la croissance de p i n s  de ( très orientés. De plus, ils ont démontré que 
la croissance sur les facettes (001) et (101) est plus grande que sur les facettes (1 11) 
lorsque la teneur en Al est plus faible que O,I% poids. Ce phénomène a été attniué au 
comportement synergétique du Si et Mn de l'acier avec l'Al du bain. Ainsi, les hautes 
températures du recuit de recristailisation favorisent la ségrégation à la d a c e  de l'acier du 
Si et Mn sous la forme d'oxydes. Il a été suggéré que cette ségrégation soit préférentielle 
selon certaines orientations cristallines (Ami et al., 1990, 1992). 
La majorité des auteurs (Haughton, 195 1; Borzillo et Hahn, 1969; Ghuman, 197 1; Isobe, 
1992; Yamaguchi et Hisamatsu, 1979; Kiusdaas et a!., 1989, Harvey et Mercer, 1972; 
Tang et Adams, 1993) s'entendent sur la présence d'une mince couche riche en aluminium 
à l'interface Fe/%. La présence de cette couche a été directement reliée à L'inhibition des 
réactions FdZn Lors de l'immersion. Conséquwment, cette couche sera appelée : la 
couche inhibitrice. Les prochaines sections présentent, en détail, la nature exacte de cette 
couche, la morphologie de celle-ci, aimi que l'effet des paramètres d'opération sur la 
croissance de celle-ci. 
2.2.1.2 Composition chimique des revêtements galvanisés 
La structure optimale d'un revêtement galvanisé a été décrite précédemment. Celui-ci 
devrait être composée, puisque les réactions FdZn sont inhibées par l'ajout d'aluminium, 
d'une couche ayant pratiquement la composition du bain de zinc à la surface d'une couche 
a l'interface F a n ,  riche en aluminium. Bélisle (1993) a démontré, à l'aide d'une analyse 
factorielle, que les effets dominants sur la teneur en Al des revêtements galvanisés viennent 
du niveau d'aluminium effectif dans le bain et du temps d'immersion. 
Isobe (1992) a démontré que la teneur en Al de la couche d'interface augmente avec 
I'augrnentation de la teneur en Al dans le bain et avec l'augmentation du temps 
d'immersion (voir figure 2.13). Il a démontré que 80% de la pnse en aluminium est 
réalisée lors de la première seconde d'immersion dans la bain. Toussaint ( 1997) a rapporté 
un comportement similaire (figure 2.14). 
Toussaint (1997) et Faderl et aL(1995) rapportent que la température du bain (la tôle est à 
la même température) affecte la pnse initiale en Ai. Une température plus élevée donne 
une teneur en Al plus grande. L'augmentation de la teneur en Al du bain augmente la prise 
initiale en AI. Cependant, à une teneur de 0'40% poids dans le bain, il y a une diminution 
de la prise de Al lorsque comparée à un bain de 0,20% Al. Ces observations confinnent 
celles réalisées par Faderl et aL(1995) (voir tableau 2.5). ns ont proposé que la très grande 
quantité d'aluminium disponible dans le bain conduit a la formation d'une couche 
d'interface dense qui agit efficacement comme barrière de diflbion et limite sa croissance. 
Toussaint (1997) a observé que la température d'entrée a aussi un effet important. 
Lorsque supérieure à celle du bain, la prise en Al (par la couche d'interface) est plus 
grande. Lorsque la température est inférieure à celle du bain, la différence est moins 
marquée en comparaison avec une température identique à celle du bain (voir figure 2. L 5).  
Fader1 et al. (1995, 19921, i l'aide d'un s h d a t w r  de gdva~sation, ont démon& que la 
teneur en Al dans la couche d'interface est plus grande pour des températures d'entrée plus 
grandes (+50°C). De plus, ils ont démontré que la distribution de l'aluminium à l'intérieur 
du revêtement dépend directement des conditions d'élaboration et plus particulièrement de 
la teneur en Al du bain de galvanisation. Le tableau suivant (voir tableau 2.5) illustre 
l'effet du niveau d'Al du bain sur la distribution de Al dans le revêtement (Faderl et al., 
1995). 
Tableau 2.5 : Teneur en Al des couches d'interface et de zinc en fonction de Ia 
teneur en Al du bain de galvanisation. 
Composition du bain 
Al 1 Pb 1 Fe 







Les conditions hydrodynamiques ont un effet très important sur la prise en aluminium. 
Toussaint (1997) a démontré que la prise d'aluminium est beaucoup plus grande dans le 
domaine d'écoulement laminaire comparativement au domaine turbulent (voir figure 2.16). 
Les différences semblent associées a la différence de prise d'aluminium initiale (temps 
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Figure 2.13: Effet du temps d'immersion et du niveau de Ai sur la quantité d'Al 
dans la couche d'interface (Isobe, 1992). 
O 0,14%Al ---- dure  
+ 0,ISXtU - - - - - -  allure 
O 0,2û'fbhl -allure 
, x 0,-Al ----- allure ' ' 
O 5 10 t 5 20 
Durée d'immersion ts) 
Figure 2.14: Effet du temps d'immersion et du niveau de Al sur la quantité 
d'aluminium dans la couche d'interface (Toussaint, 1997). 
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Figure 2.15: Effet de la température de la tôle à l'immersion sur la quantité 
d'aluminium dans la couche d'interface (Toussaint, 1997). 
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Figure 2.16: Effet des conditions hydrodynamiques sur la quantité d'aluminium 
dans la couche d'interface (Toussaint, 1997). 
Bélisle (1 993) a démontré que la teneur en Al de l'interface dépend encore une fois des 
paramètres d'élaboration (particulièrement le niveau d'aluminium dans le bain et le temps 
d'immersion). Cependant, il a observé que la nature du substrat affecte significativement 
la prise en aluminium par le revêtement galvanisé. En effet, il a observé que la teneur en 
Al du revêtement est géniralement p l u  5levie pour les xim de tjpe IF (4 Intastitial 
Free N) que pour les aciers AKDQ (« Al Killed Drawning Quality n). Et que les aciers 
HSLA (« High Strength Law Alloy))) présentent un niveau d'aluminium dans le 
revêtement inférieur au AKDQ. Faderl et aL(1995) a égaiement observé un effet de la 
nature du substrat sur la prise en Al lorsque la température de la tôle est égale ou inférieure 
à celle du bain. 
2.2.1.3 Nature et morphologie de la couche d 'integ5ace 
Dans les conditions d'inhibition importante (M,15% poids d'aluminium), une couche de 
FeA15 a été détectée (Borzillo et Hahn, 1969; Harvey et Mercer, 1972; isobe 1992 et Tang 
et Adams, 1993) (voir figure 2.17). Isobe (1992) et Tang et Adams (1993) ont démontré 
que l'épaisseur et la taille des grains de cette couche augmentent avec le temps 
d'immersion. Harvey et Mercer (1973) ont mesuré, pour une immersion dans un bain de 
0'18% Al, une épaisseur de 0,180 pm pour un temps de 2 secondes et 0,305 Fm pour un 
temps de 4 secondes (FQAI~,Z~, ou x=0,5 a 0'8). B o d l o  et Hahn (1969) ont observé 
que la rnicrostnicture est composée d'une mince couche de Fe& et de nodules plus gros. 
La taille et le nombre de ces particules augmentent avec une augmentation de la 
température, du temps d'immersion et du niveau de Fe du bain. 
Tang et Adams (1 993) ont rapporté que la structure de la couche d'intdace est granuleuse 
et que la taille des grains augmente avec le temps d'immersion. La couche d'interface est 
composée principafement de aistaux de Fe&-Zn, ayant une croissance préférentielle 
selon la direction [IO01 (tel que déterminé par difhction des rayons-x lorsque comparé à 
un échantillon poudreux de la même phase). Iis ont, en effet, cbservé que la réflexion des 
plans (200) est intense, ce qui indique qu'un nombre important de ces plans sont parallèles 
à la surface du substrat. Isobe (1992) a rapporté des observations similaires. En effet, il a 
démontré par difiction des rayons-x et spectrométrie des rayons-x que la couche est 
forniée de FezAlj (FezAlj.,Zn, oii x4,S). De plus, Tang ct M ~ s  (1 993) ont mcsurC la 
composition chimique de la couche d'interface par spectrométrie des rayons-x en 
microscopie électronique à balayage. Une fable teneur en Zn est mesurée dans la couche 
de FqA15 et cette teneur augmente très lentement (de 0'6 à 6'1 % poids) avec le temps 
d'immersion (3 à 120 secondes). 
Isobe (1992) a observé deux types de microstructurr de la couche d'interface : une 
structure granulaire lorsque la teneur en Al est plus grande que O, 1 5% et une structure avec 
des zones planes (plaquettes) lorsque la teneur est de 0,13%. De plus, il semble que les 
cristaux de la couche soient plus gros aux joints de grain du substrat. Il en conclut que la 
réaction est contrôlée par l'apport en Fe. Faderl et al. (1995) ont également observé deux 
types de morphologie pour la couche d'interface. Lorsque la température de la tôle est plus 
grande que celle du bain, la couche est granuleuse et homogène. Cependant, lorsque la 
température de la tôle est égale ou inférieure a celle du bain, deux morphologies sont 
observées : (1) granuleuse et (2) amorphe ». La distribution de ces régions semble liée 
aux grains du substrat. 
Selon Toussaint (1 997), la couche est plus fine et plus uniforme, tant au point de vue de la 
taille des grains qui la forment que de son épaisseur, pour des échantillons réalisés en 
conditions hydrodynamiques turbulentes, en comparaison avec les conditions laminaires. 
Les travaux de Guttmann et al. (1995) ont montré que la couche d'interface de Fe& 
contient deux sous-couches distinctes. L'une en contact avec le substrat est composée de 
très petits grains équiaxes (60 nm) et l'autre couche, en contact avec le zinc liquide, est 
composée de grains de forme allongée ayant une largeur et épaisseur de 200 nm et une 
longueur de 300 a 600 nm. 
De plus, il a été observé que la couche était formée de trés petits grains équiaxes (=60 nm) 
(Harvey et Mercer. 1973: Gutimarm et ai.. 1995: Tang et Adarns.1993: voir figure 2.17). 
Enfin, Guttmann et a1.(1995) ont démontré qu'il peut y avoir des colonies de grains qui 
présentent une même orientation cristalIographique. Ces résultats permettent d'affirmer 
que les cristaux de FeAIS ont une orientation cristalline dominante qui pourrait être liée au 
substrat (Guttmann et ai., 1993, 1995). Ce comportement, similaire à celui observé pour 
les grains de < (Nakamon et a!., 1996), semble indiquer que la germination et la croissance 
de cristaux de FeAls sont favorisées sur des grains du substrat ayant une certaine 
orientation. Guttmarm et al. (1994) ont rapporté les relations cristallographiques 
suivantes : (3 1 1) Fe& // (1 10) a-Fe et (2 1 1) Fe& // ( 1  10) a-Fe 
Figure 2.17: Microstructure typique de la couche inhibitrice aprés dissolution 
zinc, revêtement obtenu après 3 secondes d'immersion dans un bain saturé en 
ayant une teneur de 0,19% Aï Cang et Adam, 1993). 
Lin et ai. (1 995) ont fait plusieurs observations qui sont contradictoires aux précédentes. Ils 
ont, en effet, caractérisé des revêtements galvanisés à 470°C dans un bain de 0,2 % Al pour 
une durée de 4 secondes. Ils ont comparé le comportement de trois substrats 
commerciaux: IF, ELC et iFP. De plus, la phase riche en Al a l'interface Fe/& sur les 
substrats IF et ELC n'a pas Èté identifik à du Fe& riche en zinc uu à d'autres curnposk 
binaires Fe-Al, Fe-Zn et Al-Zn. Toutefois, Lin et aL(1995) ont observé, pour le substrat 
iFP, la phase FeAls et un composé ternaire. Ces observations semblent indiquer que la 
chimie du substrat a un effet très important sur la cinétique de formation de la couche riche 
en Ai. Lin et aL(1995) proposent que les microstmctures observées correspondent à trois 
étapes différentes du processus de formation de la couche inhibitrice. ils proposent donc 
un ordre chronologique qui correspond à la réactivité relative de chacun des substrats. 
Ainsi, il propose donc que l'effet du carbone et du phosphore sur la cinétique de formation 
des composés Fe-Zn soit aussi important sur celle de la couche riche en Al. 
Plus récemment, Morimoto et al. (1997) ont rapporté, pou. des revêtements produits dans 
un bain de 0,14% Al saturé en Fe à 460°C, une couche continue riche en aluminium pour 
des immersions typiques de 3 secondes pour trois types de substrat (IF-Ti, IF-Tm, CF-Ti 
rephosphoré). Les analyses par microscopie en transmission, sur des lames minces, ont 
montré que l'acier IF-Ti a une couche composée principalement de FeAls avec quelques 
grains de FeN3 entre le FMs et le zinc. La couche fait entre 50 et 250 nrn. D'autre part, 
l'acier IF-TiMb a une couche d'interface composée d'une même quantité de F d s  que de 
FeA.i3. Tandis que les aciers rephosphorés ont une couche d'interface presque entièrement 
composée de FeN3 avec quelques petits grains de F4Als allongés entre le substrat et le 
FeA13. De plus, ils ont identifié une structure en bâtonnets qui correspond à du FeA13. Ils 
pensent que le très grand paramètre de maille du FeAls le rend pratiquement impossible à 
détecter par d iac t ion  des rayons-x. 
McDevitt et al. (1997) ont étudié des revêtements galvanisés produits industriellement à 
l'aide d'un bain de 0,20% poids Al à 470°C et de deux aciers IF-TiMb ayant deux teneurs 
en phosphore (0,014 et 0,025% poids). La couche d'interface riche en Al est formée de 
grains ayant des facettes d'une taille de 250 nm pour le substrat a haute teneur en 
phosphore et de 500 nm pour celui a basse teneur en phosphore. La couche est 
principalement composée de FeAls avec une proportion significative de FeA13 
(observation basée nir 10 à 15 mOtainc/échantillon). La composition chimique des phases, 
telle que mesurée par McDevitt et al. (1997), constituant la couche d'interface est donnée 
au tableau 2.6. La phase est en contact avec le substrat et présente la relation 
d'orientation suivante : 
(0 1 1)a-Fe//(00 1)Fe& avec Foo]~-F~// FO]FQAI~ 
Ils ont montré un enrichissement en Zn aux joints de grains de la couche de F@Als (Fd1, 
A1=36, Zn=24 % poids). L'identification de Fe& a été confirmée par difFraction des 
rayons-x. Cependant, la contribution de FeA& n'a pas été observée (le pic le plus intense 
de FeA3 est à d=1,475 nrn). 
Tableau 2.6 : Composition chimique des phases de la couche d'interface 
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2.2.2 Recuit d'alliage 
Contrairement aux aciers galvanisés, les revêtements galvanisés et alliés ont des teneurs 
significativement importantes en fer. Ces revêtements sont obtenus par un recuit à plus ou 
moins haute température pour un temps préd&enniné. Lors du recuit, le reqdtement de 
zinc est initialement à l'état liquide et la diffusion du fer et du zinc dans le revêtement et le 
substrat d'acier favorise la formation de phases Fe/Zn à l'état solide. La réaction de 
croissance de l'alliage sera contrôlée alors par trois principaux phénomènes : (1) le niveau 
d'inhibition obtenu lors de la galvanisation, (2) l'aptitude de l'acier a libérer des atomes de 
fer (la réactivité), et (3) la diffusion à l'état solide du fer et du zinc dans les phases 
intermétalliques Fe/Zn. La majorité de ces phénomènes dépendent de la diffusion. La 
température de recuit a donc un impact majeur sur la vitesse de développement de l'alliage. 
De plus, la température dictera les phases Fe/& qui seront possiblement stables. Cet 
équilibre a été présenté a la section 2.1. Le diagramme d'équilibre FdZn représenté à la 
figure 2.1 et les caractéristiques des phases FdZn présentées au tableau 2.3 montrent les 
écarts de stœchiométrie typiquement observés pour ces phases. Ainsi, la teneur en Fe du 
revêtement galvanisé et allié dépend non seulement de la distribution et la quantité de 
chacune des phases, mais aussi de la teneur en Fe de celles-ci. Les travaux récents (Boutin, 
1997; Claus et al., 1995, Smith et al. 1989) ont démontré que la structure du revêtement et 
surtout sa teneur en fer sont déterminantes pour plusieurs propriétés telles la résistance au 
poudrage lors de la mise en forme et la soudabilité. Les prochaines lignes présentent l'effet 
des paramètres du procédé sur I'évolution microstructurale des revêtements galvanisés et 
alliés. 
2.2.2.1 Structure et composition chimique des revêtements galvanisés-alIi& 
De nombreux travaux ont démontré le caractère transitoire de l'inhibition des réactions 
F a .  Le temps d'inhibition dépend directement du niveau d'aluminium du bain, de la 
température du recuit d'alliage et de la nuance d'acier du substrat. 
L'étude de Jordan et Marder (1994) résume une portion importante de l'effet des 
paramètres d'opération sur le développement microstmctural des revêtements alliés. Es 
présentent des observations par la comparaison de trois microstructures de base. Le type 
(0) est une microstructure discontinue formée de grains de 6 et 6 dans une matrice de q 
(99,98% pi& Zn). Cc: type de rniçrostnicturt? correspond ii un revtrtment partiellement 
recuit. Le type (1) est une microstructure complètement alliée ou il ne reste plus de q. Le 
revêtement est, en majorité, composé de la version palissade de la phase S en contact avec 
le substrat d'acier. Des cristaux de 6 recouvrent cette couche de 6. Le type (2) correspond 
à la phase finale du développement microstructural (voir figure 2.10). Ce type présente 
une microstructure qui est composée d'une couche plus ou moins épaisse de r à la surface 
de l'acier. Cette couche est couverte de la phase 6 compacte. Une épaisse couche de 6 
palissade couvre ces deux coucha. Enfin, selon la durée du recuit d'alliage la d a c e  du 
revêtement présentera plus ou moins de cristaux de 6. 
En parallèle au développement des phases du revêtement, Jordan et Marder (1994) ont 
observé une augmentation du niveau de Fe du revêtement en fonction des paramètres de 
recuit, de la composition du bain et de la nature du substrat. Les figures 2.18 et 2.19 
illustrent l'ensemble des observations réalisées par Jordan et Marder (1994) p o u  deux 
substrats: IF-Ti et DQSK (calmé a l'Ai). Ces courbes indiquent le type de microstructure 
obtenue en fonction du temps et de la température de recuit. Ainsi, les nombres soulignés 
indiquent le niveau de Fe (% poids) du revêtement après le recuit et les autres nombres 
indiquent l'épaisseur en micromètres de la phase r a l'interface. Donc, ces observations 
démontrent bien I'influeace du niveau d'aluminium sur le temps nécessaire afin d'obtenir 
un revêtement complètement allié (type (1)). De plus, l'effet du contenu en carbone est 
très bien illustré. En effet, l'acier DQSK semble beaucoup plus réactif pour un bain à 
faible teneur en aluminium (voir figure 2.18(a)) que l'acier IF-Ti (voir la figure 2.19(a)). 
Toutefois, lorsque le niveau en Al est important (0'15% poids), l'effet d'inhibition semble 
accentue par la présence du carbone. 
Les résultats de Smith et aL(1972) démontrent que des teneurs en Al supérieures à 0,15% 
poids augmentent significativement le temps nécessaire afin d'avoir un revêtement 
complètement allié. De plus, ce temps augmente, pour une même température de recuit, en 
fonction de la teneur en Al du bain. Kanamaru et Nakayma (1995) ont observé un 
comportement trks similaire. En eht ,  ils ont dStermin6 que la teneur en A du bain de 
galvanisation a un effet déterminant sur le temps d'incubation des réactions FelZn. De 
plus, une température de recuit plus élevée réduit considérablement ce temps (pour une 
même teneur en Ai). 
C o f i  et al. (1995) et Arai et aL(1992) ont montré l'effet important de la teneur en 
phosphore sur la cinétique des réactions Fe/Zn. La figure 2.20 illustre l'effet du niveau de 
phosphore du substrat et du niveau d'aluminium dans le bain. Cet élément d'addition 
augmente d'une manière significative le temps nécessaire à l'obtention d'un revêtement 
cornpieternent allie. 
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Figure 2.18: Relations temps-température-microstructure pour l'acier DQSK 
(calme à I'alurninium) (a) 0,10 et @) 0,15 % poids Al (Jordan et Marder, 1994), les 
nombres soulignés représentent la teneur Fe (% poids) de revêtement alors que les 
autres nombres représentent I'épaisseur de la phase r en pm. 
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Figure 2.19: Relations temps-température-microstructure pour l'acier IF-Ti (a) 
0,10 et (b) 0,15 % poids Al (Jordan et Marder, 1994), les nombres soulignés 
représentent la teneur Fe (% poids) de revêtement alors que les autres nombres 
représentent l'épaisseur de la phase r en Fm. 
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Figure 2.20: Effet de la teneur en Ai du bain et du type de substrat sur le bris 
d'inhibition (Arai et a&, 1992). 
Coffin et al. (1995) ont démontré que la formation des zones alliées localement (ZAL) est 
réduite pour les substrats qui contiennent des teneurs élevées en phosphore (>0,070 % 
poids). Dans ce cas, ils attribuent la réduction de la réactivité des substrats rephosphorés a 
la réduction de la quantité de ZAL. La ségrégation du phosphore aux joints de grains du 
substnt d'acier !imitenit h difksbn du Fe et du Zn dans ces régions ct ainsi limitsrait la 
formation des ZAL. 
Hisamatsu (1989) a observé que le phénomène des zones alliées localement (ZAL) semble 
être relié à la chimie du substrat. Ainsi, les aciers stabilisés au Ti, où C et N sont sous la 
forme de Tic et TiN, ont une plus forte tendance à former des ZAL. De plus, Faderl et al. 
(1 992), Jordan et Marder. (1 994), Jordan et Marder. ( 1997)' Jordan et ai. (1 997) et Boutin 
(1997) ont démontré que la formation des ZAL dépend directement de la teneur en Al du 
bain de galvanisation. Jordan et Marder (1994) n'ont pas observé la formation de ZAL 
lorsque la teneur en Al est de 0,10 % poids. Boutin (1 997) a rapporté des observations 
similaires où la couche de r est continue lorsque la teneur en Al du bain est de 0,10 % 
poids et discontinue, pour les aciers IF lorsque le bain contient plus de 0'12 % poids 
d'aluminium. De plus, Jordan et Marder. (1997) ont clairement démontré que la taille des 
graios du substrat a un impact important sur le temps d'incubation de la formation des 
ZAL. Ainsi, les substrats ayant des grains plus gros ont une plus grande résistance a la 
formation des ZAL. 
23 Modélisation du bris de l'inhibition et de l'évoiution microstructurale 
2.3. I Modélisatbn de la germination et la croissance de la couche d'interface 
Bomllo et Hahn (1969) ont étudié en détail la croissance de la couche inhibitrice. Le 
tableau 2.7 donne les valeurs du coefficient de l'équation parabolique qui représente la 
croissance de la couche d'intaface en fonction des paramètres d'immersion. Ces résultats 
indiquent une accélération importante de la formation de la couche d'interface lorsque les 
teneurs en Fe du bain sont entre 0,O 1 1 et 0,O 15 % poids (pou. une teneur en Al de 020%). 
De plus, Bonillo et Hahn (1969) ont démontré que la croissance de la phase inhibitrice est 
contrôlée par la difision. Toutefois, les résultats d'lsobe ( 1992) qui ont été modélisés par 
Gauthier (1996) démontrent que la croissance de la couche ne serait pas contrôlée que par 
la diffusion. Gauthier (1996) a proposé un modèle cinétique qui combine lzs micanisrne 
(1) de diffusion du Fe dans la couche, (2) de réaction de fonnation d'interface et (3) de 
dissolution de la couche. Ce modèle permet d'expliquer plus précisément l'évolution de 
l'épaisseur de la couche inhibitrice en fonction du temps d'immersion (voir figure 2.13). 
Tableau 2.7 : Constante de croissance de Ia couche inhibitrice (g2/mJ/s) 
I Composition du bain 
Guttmaxm et al. (1995) ont proposé un modèle de croissance cinétique, en deux étapes, 
basé sur des observations microstructurales et les courbes d'Isobe (1 992) (voir figure 2.13). 
Ainsi, une croissance rapide (< 1 seconde) contrôlée par les réactions d'interface (régime 
quasi-linéaire) favorise la formation d'une couche mince et compacte de petits grains (=60 
mn). Une deuxième étape de croissance, plus lente, contrôlée par la diffusion à l'état 
solide du Fe dans la couche compacte, fome la microstructure supérieure composée de 
grains plus gros (300-600 nm). De plus, Guttmann et al. (1995) complètent le modèle de 
fonnation en proposant qu'une relation d'orientation cristdlographique dominante, entre 
les grains du substrat et ceux de la couche d'interface, favorisent la formation de colonies 
de grains de Fe& d'orientation similaire (voir figure 2.21). Ainsi, les grains de la couche 
d'interface dans la zone 1' ont une orientation cristallographique préfkentielle liée a 
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l'orientation du grain de ferrite 1. Dans cette région, les joints 
une faible désorientation cristalline. Toutefois, les joints situés 
de grains présentent donc 
précisément sur les joints 
de grains du substrat (entre les grains 1 et 2) présentent une désorientation beaucoup plus 
prononcée. Ces zones deviennent, selon Gutûnann et al., des court-circuits de diffusion. 
Le m h e  phénomhe se produit aux iltmaccs mtrc la phase FczUs et des pkcipités 
d'oxyde présents à la surface de l'acier. 
Figure 2.21: Mécanisme de formation et croissance des colonies de grains de Fe2& 
à la surface des grains du substrat (Guttmann et ai., 1995). 
Plus récemment, Leprêtre et al. (1 998) ont proposé que la formation de la couche à 
l'interface Fe/Zn est le résultat de la solidification isotherme de diffbentes phases (en 
fonction du niveau d'aluminium dans le bain) à partir du zinc sursaturé en Fe. En effet, 
l'équilibre métastable, créé initialement par l'immersion du Fe pur dans le bain, augmente 
la solubilité du Fe dans le Zn liquide (en comparaison a un équilibre stable) (voir figure 
2.22.). Conséquemment, le premier intermétallique, qui est de la même nature que les 
mattes observées dans le bain (voir figure 2.23)' se forme par un processus de solidification 
isotherme (taux de réaction quasi-linéaire) et non par un processus d'interdiffusion (taux de 
réaction non-linéaire). 
Figure 2.22: Solubüité du Fe dans le zinc Liquide a l'état stable et métastable 
(Leprêtre et a l ,  1998). 
Figure 2.23: Mécanisme de formation de la couche d'interface (précipitation 
isotherme) (Leprêtre et aL, 1998). 
Morimoto et al. (1997) proposent deux mécanismes de formation : (a) la phase FqA.l5 se 
forme en premier et croît daas le Zn liquide et, le FeA13 se forme à sa d a c e  et croit sans 
aucune contrainte dans le zinc liquide; ou (b) FeM3 se forme en premier et croît 
rapidement et, subséquemment, le Fe& se forme à l'intafke substrat/FeN3. Dans ces 
conditions, le FqAls doit croître a l'état solide en consommant FeA13. Morimoto et al. 
(1997) ont démontré que le deuxiéme mécanisme est le plus plausïible car : (1) Fe& est 
toujours en contact avec l'acier; (2) les grains de FqAls sont très petits; (3) les grains de 
FQM~ ont une orientation similaire sur un même grain du substrat; (4) la phase FeN3 est 
formée de grains allongés. La chimie du substrat a un effet important sur la reartition des 
phases Fe& et FeA13 dans la couche d'interface. En effet, il semble que le niveau de 
transformation de la couche soit relié à la rhctivité du substrat. 
Tang (1995) a développé un modèle de l'enrichissement en Al des revêtements galvanisés. 
lî attribue l'enrichissement à la formation de la couche d'interface, riche en aluminium, 
composée de FqAls. Il propose que la formation de la couche riche en aluminium se fasse 
en deux étapes : (1) la formation de la couche jusqu'à la couverture complète de la surface 
du substrat; (2) la croissance de la couche contrôlée par la dif i ion.  Ce modèle est basé 
sur les observations de Isobe (1992) sur la pnse initiale d'aluminium pour des temps 
infërieurs à une seconde (80% de l'apport en Al) et sur les observations de Faderl et 
aL(1995) sur l'effet de la température d'entrée sur la pnse en aluminium. De plus, les 
travaux de Boni110 et Hahn (1969) et Yamaguchi et Hisamatsu (1979) ont permis de 
détexminer que la croissance subséquente suivait une loi parabolique. Le modèle utilise 
comme paramètre : le niveau d'Al dans le bain, les températures du bain et d'entrée, 
l'épaisseur de la tôle, le poids du revêtement, la taille du bain et la vitesse de la ligne. Tang 
(1 995) a déterminé que le noyau critique pour la germination est approximativement égal a 
la taille d'une molécule de FeAls. Il propose que le taux de pnse d'aluminium soit limité 
par la disponibilité de l'Al à l'interface M e .  Après la formation initiale? il y a 
appauvrissement en Al à l'interface et la croissance est don limitée par la diffusion de l'Al 
dans le zinc liquide. La température effective de la tôle &me la germination de la couche 
et la pnse initiale d'Al. La température d'entrée, la température de la tôle ainsi que 
l'épaisseur de la tôle affectent la température effective de la tôle. Le modèle est la somme 
des deux contriiutions : germination et croissance par difi ion.  Ceci est valide seulement 
si la germination s'arrête pour laisser place à une croissance. L'auteur modélise l'arrêt de 
la croissance eu faisant tendre vers zéro la concentration d'Al a l'interface. Toutefois, la 
croissance par diffusion nécessite une teneur en AL suffisante dans le liquide a proXimit6 de 
l'interface. Ce qui est, bien entendu, contradictoire. De plus, la diffusion du Fe dans la 
couche est considérée comme étant infiniment plus rapide que la diffusion de l'Al dans le 
bain de zinc liquide. 
Les observations de Toussaint (1997) sur la morphologie de la couche d'interface ont 
permis d'en déduire que la germination de la couche est influencée par les conditions 
d'écoulement entre le substrat et le zinc liquide. L'apport en Ai, facilité par l'écoulement 
turbulent, favorise un couche plus uniforme qui couvre rapidement la surface du substrat. 
La croissance doit alors se faire par diffision au travers la couche. La taille des grains et la 
rugosité augmentent avec la température. Conséquemment, Toussaint ( 1997) a développé 
un modèle mathématique OS la formation en deux étapes est considérée: formation 
exîrêmement rapide dans les premiers instants et une croissance par diffusion à l'état 
solide. il reprend la formulation de Tang (1995) pour le premier terme de son équation, 
soit la germination hétérogène de grains hémisphériques. Il interprète que l'effet de 
l'appauvrissement en Al devrait être transitoires et de très courte durée. Ainsi, la fiaction 
atomique en surface est constante et dépend de la concentration en Ai du bain de zinc. Il 
interprète, basé sur la présence d'un nombre important de sites d'aluminium vacants dans 
la structure de FezAls, que la d i f i i o n  de Al dans cette phase est rapide et seule la 
d i f i i o n  du Fe à travers la couche d'inhibition contrôle la croissance de la couche. 
Toutefois, il démontre que, lorsque modélisée par une simple loi de puissance de type 
Q=K*t?, la cinétique de prise d'aluminium est largement déterminée par les phénomènes 
de germination (exposant n toujours inférieur à 0,5). Le modèle qu'il propose considère 
les effets de germination et de croissance et peut être exprimé par l'équation suivante : 
Les paramètres ajustés par l'auteur sont1 le coefficient de partage de transport diffusif, et 
K le coefficient de limite de prise par germination (niveau maximum d'Al prise par 
germination). Ses résultats d'évaluation des paramètres de son équation permettent de 
déterminer que la diffusion massique est négligeable par rapport à la diffusion aux joints de 
grains de la couche pl). La fome générale de la modélisation représente très bien les 
résultats expérimentaux. il faut toutefois rappeler que le paramètre K a été ajusté à partir 
de ces données. Cependant, la relation entre K et B a été établie théoriquement par les lois 
de germinr?tion hétérogène. Le produit de ces deux vdrurs représente la vitesse &brique 
initiale de prise d'aluminium à l'interface. L'auteur arrive à un raisonnement paradoxal 
loaqu'il tente de relier l'état hydrodynamique, l'apport en Al, le l'épaisseur de la couche 
d'interface. En eflet, en comparant les valeurs de temps mtique pour obtenir 99% de 
couverture de la tôle par germination (te), il détermine que le transport de l'aluminium du 
volume du zinc liquide vers la surface de la tôle est le processus qui détermine 
indirectement le niveau initial de prise en aluminium. Il tire cette conclusion du fait que 
les temps sont plus longs pour des conditions hydrodynarniques laminaires. Donc, il 
conclut que l'aluminium met plus de temps pour arriver à couvrir la surface. Mais dans 
ces conditions, la teneur initiale en Al est beaucoup plus élevée. 
2.3.2 Modélisation du bris de l'in hibition et de l'évolution microstructurale 
Plusieurs modèles sont proposés dans la littérature consultée. La majorité de ces modèles 
concernent l'évolution de la microstructure lors du recuit d'alliage. Toutefois, quelques 
modèles sont proposés pour la formation et le bris de la couche d'inhibition. Les 
prochaines pages décrivent les différents modèles proposés jusqu'a maintenant. 
Le modèle permet d'expliquer la formation des zones alliés préferentiellement (ZAL ou 
"outburst"). Le modèle est basé sur la diffusion du Zn dans le volume et le long des joints 
de grains de la couche inhibitrice. Initialement proposé par Hisamatsu (1989), il prévoit 
donc la diffusion du Zn à travers la couche inhibitrice jusqu'au substrat. La diffusion du 
Zn se poursuit dans le substrat où elle est favorisée par les joints de grains. Lorsque la 
concentration en Zn à la surface du substrat (a l'interface Fe/Fe&) est suffisante, il y a 
germination de phases intermétalliques Fe-Zn. L'expansion volumique des phases Fe-Zn 
produit une ouverture du joint de grains et la formation de fissures dans la couche 
inhiiitrice. L'ouverture des fissures pennet au Zn liquide d'entrer en contact avec le 
substrat et de déclencher les réactions entre Fe et Zn. 
Gutbnann et aL(1995) ont complété ce modèle en proposant la participation des joints 
fortement désorientés de la couche inhibitrice qui sont les meilleurs courts-circuits de 
diffusion (figure 2.2 1). Les joints des grains de FqMs sont faiblement désorientés pour les 
grains formés à la d a c e  d'un grain du substrat (une colonie). Toutefois, les joints de 
grains entre deux colonies adjacentes, qui correspondent aux joints de grains du substrat, 
sont certainement plus désorientés que la moyenne des joints de grains d'une colonie. Ceci 
permet d'affirmer que la diffusion dans la couche inhibitrice, dans les régions proches des 
joints de grains du substrat, est accentuée. De plus, la présence de défauts (inclusions 
d'oxydes, de nitmes ou de carbures) dans la couche inhibitrice créera d'autres courts- 
circuits de diffusion. 
Enfin, la d i f i i on  dans les joints de grains du substrat et à l'interface Fe/Fe& est 
beaucoup plus grande que dans le volume des grains. Ainsi, les joints de grains situés à cet 
interface devie~ent  naturellement des puits pour l'accumdation du Zn et éventuellement 
des sites préférentiels pour la formation des phases intermétalliques F a n  (voir figure 
2.24). Ce modèle permet de tenir compte de l'effet d'accentuation du phosphore sur le 
pouvoir d'inhibition de l'aluminium. Le phosphore diffuse aux joints de grains de l'acier 
(Allegra et aL, 1983) et réduit la dihiv i té  des autres éléments. Ceci a pour effet de 
ralentir l'accumulation de Zn dans les joints de grains et retarde la destniction de la couche 
inhibitrice. 
Ce modèle répond très bien à I'explication de la formation des zones alliées 
préférentiellement (ZAP). Toutefois, certains auteurs n'observent pas toujours la 
formation de ZAP (Sirnard et al., 1993; Jordan et Marder, 1993). Les modèles de 
Guttmann et al. (1994) et Hisamatsu (1989) ne peuvent expliquer le développement d'un 
revêtement complètement allié sans la formation de ZAP. Toutefois, il a été observé que la 
présence des ZAP dépend de la chimie et de la réactivité des substrats (Sirnard, 1993; 
Boutin, 1997; Hisamatsu, 1989; Jordan et Marder 1993). 
grain 
Figure 2.24: Mécanisme de formation des ZAL aux joints de grains du substrat 
(Guttmann et aL, 1995). 
Jordan et Marder (1993) et Simard et aL(1993) ont proposé des modèles de croissance des 
phases très similaires. lis proposent un modèle phénoménologique de la croissance des 
phases FdZn lors du recuit d'alliage. Toutefois, leurs modèles n'expliquent pas vcsiiment 
la destruction de la couche inhibitrice. Us utilisent le mécanisme initialement proposé par 
Urednicek et Kirkaldy (1 973) et revu par Yamaguchi et Hisamatsu (1 979). 
Ce modèle est basé sur la modification des parcours de diffusion et la déstabilisation du 
fiont de réaction. La composition du fiont de solidification est contrôlée par la 
thermodynamique et la cinétique de réaction. La themiadparnique prévoit une 
composition d'équilibre entre la phase de Zn liquide et la phase Fe&. La composition en 
Al de la phase liquide fixe directement le type d'équilibre. Toutefois, une diminution 
locale de la composition du liquide par un phénomène de couche limite peut conduire à 
une déstabilisation de l'interface et la formation de phases FqZn,. La diminution de la 
teneur en '41 senit provoquée par la consomma~on rapide de l'A pour !a formation de 
FeA15. La figure 2.25 illustre les différents chemins de diffusion possibles en fonction 
d'une déstabilisation induite par une diminution de la concentration en Al à l'interface. 
Ainsi, lorsque la concentration de l'Al diminue à partir du point A (1,7 % poids Al), les 
parcours de diffusion passent par les positions 1,2 et 3. Ceci favoriserait la formation des 
phases 6, et r selon le parcours 2 et éventuellement (parcours 3). L'origine de ces 
parcours de d i f i ion  est liée aux observations réalisées sur les revêtements alliés, et 
aucune observation ne témoigne d'une baisse significative de la teneur en Al à l'interface. 
De plus, le mouvement du substrat dans le bain et l'excellente difftsivité de Al dans le Zn 
liquide réduisent grandement l'importance de la couche limite. Enfin, le modèle ne peut 
expliquer la destruction d'une épaisse couche inhibitrice forniée artificiellement (Guttmann 
et al., 1994). Dans ce cas, il n'y a aucune raison pour expliquer la formation d'une couche 
limite de diffusion qui contient moins d'Al puisqu'il n'y a aucun mécanisme de 
consommation de l'Al. 
Plus récemment, Leprêtre et al. (1998) ont repris le modèle initialement proposé par 
Guttmann et aL(1995). Les phénomènes d'inhiiition et de bris de l'inhibition ont été 
étudiés et expliqués à l'aide des parcours virtuels de diffusion (initialement proposés par 
Kirkaldy et Brown, 1965). 
Figure 2.25: Parcours de diffusion pour le système Fe-Zn41 à 450°C. Parcours (2) 
et (3) selon le modele de diminution de la concentration en Al (Guttmann et a&, 
1994). 
Figure 2.26: Parcours de dinnsion représentant 19évolution de la microstructure des 
revêtements gahanisés (Leprêtre et a&, 1998). 
La base du mécanisme est que les deux interfaces de la couche d'inhibition doivent être a 
l'équilibre et ainsi que l'activité du Fe dans le a-Fe est différente de celle dans de Zn 
liquide. ii en résulte un transport de Fe du substrat d'acier vers le zinc liquide, au travers la 
couche d'inhibition (Fe&). Le Fe dissout dans le Zn liquide peut réagir avec l'Al pour 
former encore plus de Fe&. AU mSme moment, le Zn d i f i e  dans la couche d'inhiYbiuon 
vers le substrat et s'accumule à l'interface Fe/FeAls et aux joints de grains du substrat 
(voir figure 2.24). Lorsque transposé au diagramme d'équilibre ternaire, ce modèle 
correspond initialement au parcours réel de diffusion 4 (voir figure 2.26). 
Conséquemment, comme le niveau de Zn augmente à l'interface Fe/FeAls, la composition 
de a-Fe suit la frontiére A. ii en résulte une modification du parcours réel 4 vers les 
parcours virtuels V4 et V5 et finalement le parcours réel 5 (qui correspond à une 
microstructure en couches superposées de T, ai et FqAls). Cependant, Leprètre et al. 
(1 998) n'ont jamais observé ce type de microstructure. Ils ont plutôt observé la formation 
de ZAL; ce qui correspond au parcours V6 et finalement V7. Dans le même ordre d'idée, 
ils ont proposé que l'inhibition à des teneurs en Al où le Fe2Ai5 n'est pas stable pourrait 
être réalisée par la fornation d'une couche de &. 
Lin et al. (1995) proposent un modèle phénoménologique. La figure 2.27 illustre ce 
modèle en quatre étapes. L'étape initiale (a) est la formation d'une mince couche de 
FqA.lS à l'interface FdZn liquide. Cette couche réduit la teneur en Al à proximité de 
l'interface. La formation de cette couche limite conduit à l'arrêt de la croissance de la 
phase Fe& et à la germination d'un composé ternaire Fe-Al-Zn (b). La diffusion du Zn 
dans la couche permet une dissolution d'Al en excès dans le Zn liquide. Alors, la 
croissance des nodules de la phase ternaire se fait au détriment de la couche Fe& (c). 
Enfin, la croissance de composé ternaire se termine lorsque la phase Fe& est 
complètement consommée. Le Zn liquide est à nouveau en contact avec l'acier et les 
réactions Fe/Zn peuvent reprendre. Lin et al. (1995) indiquent que la vitesse de 
déroulement de cette séquence réactionnelle dépend de la réactivité des substrats. La 
présence de phosphore et de carbone réduira la cinétique du processus. Ceci aura pour 
effet d'augmenter la période d'inhibition comme observé dans ces cas (Ami et al., 1997; 
C o r n  et Thompson, 1995; Simard et aL, 1993). 
Zn diffusion 
Figure 2.27: Modèle phénoménologique de formation et de destruction de la couche 
inhibitrice (Lin et a&, 1995). 
2.3.3 Modélisation de la formation des phases F a n  
La majorité des auteurs s'entendent relativement bien sur la séquence de formation des 
intermétalliques après la destruction de la couche inhibitrice. Les modèles de Sirnard et al. 
(1 993) et Jordan et Marder (1 993) résument très bien cette tendance. Ainsi, ces modèles 
pmpsent la ~Sguencz bsuivante (voir figure 2.28): 
1. Formation de la couche inhiiitnce (Fms); 
2. Gexmination de grains de 6 et croissance contrôlée par la d i f i i o n  au travers de la 
couche inhi'bitnce; 
3. Déstabilisation de la couche inhibitrice par la germination de grains de 6; 
4. Destruction de la couche inhibitrice et croissance d'une couche compacte de 6 et de 6; 
cette croissance repousse les grains de 6 vers la surface; 
5. Évolution contrôlée par la d i f i i o n  du Fe dans les couches intemétalliques. Le 
revêtement s'enrichit en Fe et les phases plus riches en Fe (r et 6) croissent. 
Iron [ Iron 
F,:,,,j * 
Iron 
Figure 2.28: Modèle de la séquence de formation des phases Fe/Zn (Simard et aL, 
1993). 
Les modèles de Simard et aL(1993) et Jordan et Marder(1993) sont similaires aux modèles 
des parcours réactionnels et de réduction des gradients d'activité proposés par Horstman. 
(1978) (voir section 2.2.1.2). En effet, ces modèles prédisent la formation en séquence de 
6, 6 et r. Ces modèles s'avèrent d'excellentes explications de l'évolution microstructurale 
du revêtement. Toutefois, ils sont incapables de prédire l'effet de la chimie et de la 
microstructure du substrat. De plus, plusieurs études 
différentes chimies de substrat. Ces ZAL peuvent 
ont révélé la présence de ZAL pour 
changer complètement le mode de 
croissance et l'évolution des phases du revêtement pendant le recuit d'alliage. 
Les modèles revu dans cette section ont permis de démontrer la présence d'une zone 
sombre relativement importante entre le début de la formation de la couche d'inhibition et 
la formation des premières phases Fe/Zn riches en Fe (particulièrement 8). De plus, la 
modélisation de la séquence de formation des intermétalliques Fe/Zn peut s'avérer 
contradictoire lorsque la formation de ZAL est favorisée. 
&THODE EXPÉRIMENTALE 
Produire et caractériser des revêtements galvanisés et galvanisés-alliés 
L'étude intensive des mécanismes métallurgiques impliqués dans le procédé de 
galvanisation nécessite un contrôle précis des paramètres d'élaboration. La nature des 
équipements de galvanisation en continu ne permet évidemment pas de varier rapidement 
les conditions d'élaboration afin d'étudier leur impact sur les propriétés du revêtement. De 
plus, il serait très complexe d'établir certaines corrélations entre différentes unités de 
production car elles ne présentent que trés rarement des caractéristiques identiques. Dans 
ce contexte, l'étude approfondie du procédé de galvanisation nécessite un outil permettant 
de reproduire chacune des étapes de la galvanisation. Le simulateur de galvanisation du 
Centre de Technologie Noranda a été conçu dans ce but. L'étendue du programme d'étude 
proposé dans le cadre de ce projet de doctorat a nécessité l'utilisation de celui-ci. Les 
prochaines pages décrivent la matrice expérimentale adoptée dans le cadre de ce projet de 
doctorat ainsi que les outils qui ont été utilisés aiin d'élaborer et de caractériser les 
revêtements galvanisés et galvanisés-alliés. 
3.1 Matrice expérimentale adoptée 
Les objectifs de ce projet de doctorat sont d'étudier : (1) l'influence de la chimie du bain 
sur le mécanisme d'inhibition; (2) l'innuence du type de substrat sur le mécanisme 
d'inhiition et (3) les détails des mécanismes d'inhiibition et de bris de l'inhibition lors du 
recuit d'alliage. La revue de la littérature a démontré l'influence de nombreuses variables 
sur le mécanisme d'inhi'bition. L'étude systématique de l'influence de chacune de ces 
variables du procédé peut s'avérer complexe et certainement irréalisable dans le cadre d'un 
projet de doctorat Il a donc été retenu de n'étudier que l'influence des niveaux (1) 
d'aluminium et (b) de fer dans le bain de galvanisation, ainsi que celle (c) du type de 
substrat d'acier. L'ensemble des autres paramètres sera maintenu constant : traitement de 
l'acier (température, temps et atmosphère du recuit de recristallisation), température 
d'immersion et du bain de galvanisation, épaisseur du revêtement, taux de refioidissement 
après galvanisation. De pius, des recuits d'aiiiage de très courtes durées seront utiiisés aiin 
d'étudier les premiers instants du bris de l'inhibition. 
3.1.1 Effet du type de subsirnt 
La revue de la littérature a démontré que la nature du substrat a une influence importante 
sur le niveau de réactivité entre le fer de l'acier et le zinc liquide. Le taux de formation des 
intermétalliques Fe/Zn est grandement affecté par la diffusion du Fe et du Zn aux joints de 
grains du substrat. En effet, les études publiées récemment proposent que le niveau de 
réactivité dépend directement de la quantité de carbone libre (non fixé dans des carbures ou 
carbonitnues) et donc de la quantité d'éléments stabilisants (Ti et Nb) disponibles (Toki et 
ai., 1993). Ainsi, les aciers a emboutissage profond, qui présentent de teneurs réduites en 
éléments interstitiels (C, N, et O), montrent des taux de réactions Fe/Zn relativement plus 
élevé que les aciers réguliers au carbone. L'ajout d'éléments qui favorisent la formation de 
carbures (Ti et Nb) contrôle la quantité de carbone libre et disponible pour migrer au joints 
de grains. La quantité de carbone libre est relié à l'équilibre entre les différents éléments 
présents dans l'acier et le traitement thermique imposé (principalement la température et 
taux de refioidissement lors du laminage a chaud). L'équilibre de la composition chimique 
des aciers est exprimé par les équations suivantes : 
Ti" = [ ~ i ] -  48 112 x [CI- 48 / 14 x [NI- 48 132 x [SI- 48 1 3 1 x [PI 
Ces équations ont été établies en supposant la formation possible des composés suivants : 
TiX, TiS, FeTiP, Tic et MC. Cependant, il a été rapporté récemment (Hua et al., 1997) la 
possibilité d'un autre mécanisme de stabilisation qui implique la formation de 
(TiJb)&&. Ce mécanisme conduirait à un excès de carbone beaucoup moins grand que 
dans le cas des mécanismes de stabilisation (TiS/TiC) à la base des équations précédentes. 
Il faut mentionner que ces équations d'équilibre ne sont utilisées qu'a titre d'indicateur. Le 
traitement thermique, particulièrement la température de maintien, le taux de 
refroidissement et la présence d'autres éléments (tel le Mn) ont un impact majeur sur 
l'équilibre obtenu et, conséquemment sur la quantité de carbone libre. A titre d'exemple, 
les températures de mise en solution sont de 840°C pour NbC et 880°C pour Tic (hie et 
a!. ,1982). 
Afin d'évaluer l'effet de la réactivité du substrat sur le mécanisme d'inhibition, trois aciers 
ont été sélectiomés. Ceux-ci sont couramment utilisés dans l'industrie de la galvanisation 
et représentent deux groupes de réactivité bien distincts. Le tableau 3.1 présente la 
composition et l'équilibre chimique des trois aciers. Les aben  à bas niveau d'éléments 
interstitiels (a Interstial Free » IF) stabilisés au Ti et stabilisés aux Ti et Nb devraient 
présenter une plus grande réactivité (puisque le carbone en excès est négatif). Alors que 
l'acier à bas niveau de carbone (a ultra-low carbon steel » ULC) devrait présenter la plus 
faible réactivité. L'annexe I présente l'étude comparative de la taille des grains, de la 
texture ainsi que des propriétés mécaniques pour les trois substrats. Aprk recuit de 
recristallisation, les aciers présentent des tailles de grains relativement identiques. 
Toutefois, l'acier IF-TÿNb présente une taille de grains légèrement inférieure à celle des 
deux autres substrats. 
Tableau 3.1 : Composition chimique des aciers (% poids). 
La préparation initiale de la surface des aciers est d'une bès grande importance. Les tôles 
sont d'abord coupées a la taille des échantillons requis pour le simulateur de galvanisation. 
Les échantillons d'acier sont dors nettoyés à l'aide d'un solvant (Acétone ou Toluène 
selon la l'adhérence des résidus) afin d'éliminer les résidus d'huile et de graisse. Par la 
suite, la tôle doit subir un recuit ayant deux principales fonctions : (1) recristalliser l'acier 
qui a été laminé B froid et (2) réduire les oxyda afin d'obtenir une surface ayant une 
excellente mouillabilité par le zinc liquide. Ce recuit est donc réalisé dans une atmosphère 
réductrice : mélange de 5 %vol. de Hz et 95% N2 extra pur (-30 ppm de O?) ayant un point 
de rosée d'environ -50°C. L'échantillon d'acier (brut de laminage) est chauffé à une 
température de 800°C pour une période de 1 minute. L'acier est par la suite refroidi, dans 
la même atmosphère réductrice, jusqu'à la température d'immersion. Les taux de chauffe 
et de refroidissement représentent ceux rencontrés dans le procédé de galvanisation (28OC/s 
et -S°C/s). Puisque la préparation des aciers risque d' affecter d'une manière significative 
leur réactivité, cette procédure a été rigoureusement respectée. L'effet de la préparation de 
l'acier n'est pas l'une des variables étudiées dans le cadre de ce projet de doctorat. 
3.1.2 Effret de la teneur en Fe du bain 
En milieu industriel, le bain de galvanisation est saturé en fer. En effet, le défilement de 
l'acier dans le zinc liquide génère un apport continu de fer par dissolution. L'équili'bre 
thermodynamique du système Fe-&-Al montre la possibilité de former des 
interm6talliques &FeZnio et rl-F~Al~-Zn, dam les compositions de bain typiquement 
utilisées dans l'industrie de la galvanisation (0'10-0,20 % poids Al). Il en résulte, selon la 
teneur en Al, que l'apport continu en Fe conduit a la saturation du bain et à la formation de 
l'un etiou l'autre des intermétalliques. Ceux-ci contribuent à la formation des mattes de 
surface (Fe&) ou de fond (6). De plus, ces particules peuvent être entraînées par les 
murants de ~inç et, 6ven:ntueUemenf terminer leur course sur la surface du revêtement. 
Dans le but de minimiser la fornation de ce type de défaut de revêtement, il a été proposé 
de produire les échantillons de cette étude à l'aide d'un bain de zinc légèrement sous- 
saturé. Cependant, une étude comparative de l'effet de la teneur en Fe du bain sur les 
réactions Fe/Zn lors de la galvanisation a été entreprise. Les résultats obtenus par Boutin 
( 1 997) ont permis de montrer qu'il n'y avait pas de différences substantielles entre un bain 
sous-saturé et un bain sursaturé en Fe au niveau de la cinétique de formation des phases 
intermétalliques Fe-Zn lors du recuit d'alliage. Bien que ce résultat ait permis de confirmer 
l'utilisation d'un bain sous-saturé en Fe pour I'ensemble des essais subséquents, l'effet de 
la teneur en Fe sur la composition chimique des revêtements, la morphologie et la chimie 
de la couche d'interface a été brièvement étudié. Le tableau 3.2 présente les conditions 
utilisées pour la production des revêtements. 
Tableau 3.2 : Matrice expérimentale pour l'évaluation de l'effet de la teneur en Fe 
du bain de galvanisation. 
1 Conditions 1 Tôle ID 1 Bain Al total 1 Bain Fe total 1 
I 
Temps d'immersion : 3 3  s 
Poids du revêtement : 45-60 glm' 
Acier : IF-Ti 
Tempéracure du bain : 46SoC 
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3.1.3 Effets du niveou d'aluminium dans le bain, du temps d'immersion et de la 
chimie du substrat 
Parmi les paramètres du procédé de galvanisation, le niveau d'aluminium, le temps 
d'immersion et la chimie du substrat sont ceux qui présentent I'infiuence la plus marquée 
sur la formation d'intermitdliqucs FolZi lors dc la galvanisation et'ou du recuit d'alliage 
subséquent. Certaines des études publiées (Horsimam, 1978; Bélisle, 1993; Tang, 1993; 
Nakamori et al., 1996) ont montré que l'inhibition complète des réactions est possible 
lorsque la teneur en aluminium dans le bain est supérieure ou égale à 0,15 % poids. En 
dessous de cette valeur, les revêtements galvanisés contiennent des phases Fe/Zn. Dans 
ces conditions, la teneur en Al a, malgré tout, un effet sur le niveau d'inhibition obtenu et 
maintenu lors de recuit d'alliage des revêtements. 
La revue de la littérature a permis de démontrer que les producteurs d'aciers galvanisés 
désirent, notamment : 
9 Produire des revêtements (1) galvanisés et (2) galvanisés-alliés à partir d'un 
bain de zinc de composition en aluminium unique; 
Réduire l'effet des éléments d'alliage de l'acier (tel le phosphore, le silicium, 
etc. ) sur le développement de la microstructure des revêtements galvanisés- 
alliées et conséquemment réduire leur impact sur les paramètres d'opération de 
la ligne de production. 
Basé sur ces observations, il a été proposé d'étudier l'effet du niveau d'aluminium (de 
chacun des cotés du seuil de 0'15 % poids Al) pour les trois substrats sélectionnés. 
L'objectif est d'étudier les deux modes d'inhibition : (1) partielle (~0'15% Al) et (2) 
complète (XI, 15% Al). De plus, la comparaison des trois types de substrat permet 
d'évaluer I'influmce de ceux-ci sur la formation de la couche d'interface, et de préciser 
davantage les mécanismes impliqués lors de I'inhiition des réactions Fe/&. La figure 3.1 
présente, schématiquanent, la matrice expérimentale utilisée pour produire les revêtements 
galvanisés. Dans ces essais, la composition chimique du bain, la nature du substrat et le 
temps d'immersion sont les variables. Les autres paramètres (préparation de ['acier, 
température à l'immersion, température du bain, et poids du revêtement) ne sont pas 
changés et devront être très bien contrôlés et reproduits lors de la production des 
nxêternenk 
Figure 3.1 : Matrice expérimentale pour l'étude de l'effet du niveau d'aluminium 
dans Le bain, du temps d'immersion et de la chimie du substrat. 
3.L 4 Évolution de la microstructure lors des premières secondes du recuit 
L'étude du bris de l'inhibition des réactions FeiZn lors du recuit d'alliage nécessite de 
reproduire le plus fidèlement possible les premiers instants du procédé de galvanisation en 
continu. La  figure 3.2 illustre le parcours thermique subi par l'acier lors de la production 
de revêtements gaivanisb-alliés. Après le recuit de recristallisation de l'acier, la tôle est 
rehidie à une temphture relativement proche de celle du bain. La tôle est alors 
immergée dans le bain pour environ 4 secondes. A la sortie du bain, l'excès de MC est 
essuyé à l'épaisseur (poids du revêtement) désirée. Finalement, la tôle est chauffée à une 
température légèrement supérieure (460-530°C) à celle du point de fusion du Zn. 
Conséquemment, les réactions Fe/& débuteront après un temps d'incubation qui sera lié à 
la réactivité de l'acier ainsi qu'à la teneur en Al du bain de galvanisation. Ce temps 
d'incubation marque le début du bris d'inhibition. Ce projet de doctorat a pour objectif 
d'étudier aussi bien les mécanismes d'inhibition que les mécanismes de bris de 
l'inhibition. Ainsi, il a été proposé de reproduire le cycle thermique typique de la figure 
3.2 et de tenter d'&ter les réactions dans la région identifiée : région d'échantillonnage. 
370 375 380 385 390 395 400 405 410 415 420 425 430 435 
Temps (8) 
Figure 3.2 : Profd thermique lors de la production de revêtements galvanisés-alliés 
- Zone d'échantillonnage pour l'étude du bris de I'inhibition. 
De plus, la matrice d'essai pour l'étude du bris de l'inhibition permet de comparer l'effet 
de la teneur en Al (0,14 et 0,16 % poids) et du substrat (ULC et IF-Ti). Afin de produire 
les échantillons partiellement recuits, seul un simulateur de galvanisation similaire à celui 
de Noranda peut être utilisé. En effet, le profil thermique doit être précisément reproduit et 
le traitement doit pouvoir être arrêté très rapidement afin de «geler» l'évolution de la 
microstnicture. Le simulateur de galvanisation de Nomnda a été conçu pour réaliser ce 
type d'essai. 
32 Simulation du procédé de galvanisation 
Dans le but de reproduire un très grand nombre de conditions de production, le simulateur 
de galvanisation, conçu par le Centre de technologie Noranda, a été utilisé. Celui-ci 
permet de reproduire le plus fidèlement possible, avec une très grande reproductibilité, les 
conditions d'opération rencontrées dans les unités de production industrielles. 
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Figure 3 3  : Simulateur de galvanisation de Noranda. 
3.2.1 Description du simulateur de galvanisation 
La figure 3.3 illustre, schématiquement, les éléments du simulateur de galvanisation. La 
principale caractéristique du simulateur est le confinement de l'ensemble des éléments du 
procédé à l'intérieur d'une chambre a atmosphère contrôlée (chambre à gants). 
L'~c~~aiztiIioii de IOOX300 mm peut Stre d6placÇ trks rapidement (3 n h )  à l'aide de la 
coulisse, commandée par I'actuateur (vis sans fin), dans les différentes zones du 
simulateur. Après le chargement, l'échantillon est transporté dans la fozirnaise à induction 
(haute fréquence) pour le recuit de recristallisation et de réduction des oxydes de d a c e .  
Lors du recuit, le tube de la fournaise est f m é  par la valve-cloison et l'atmosphère du tube 
est renouvelée par un mélange pré-déterminé d'azote et d'hydrogène gazeux. De plus, le 
mélange gazeux peut être préalablement humidifié (par bouillonnement du mélange dans 
un récipient clos, ne contenant que de L'eau plus ou moins chaude) afin d'en changer le 
point de rosée. L'échantillon est refioidi dans l'atmosphère de la foumaise, jusqu'a la 
température d'entrée requise. Alors, l'actuatein déplace rapidement l'échantillon, qui 
transite dans la chambre à gant, pour l'immersion dans le bain de zinc liquide pour un 
temps déterminé. Lors de la sortie du bain, l'échantillon passe entre les couteaur 
(essuyage garew), le fort débit Qusqu'à 200 Vm) d'azote pressurisé permet d'essuyer le 
surplus de zinc entraûié lors de l'extraction du bain. La pression et la distance entre les 
buses des couteaux permettent de contrôler l'épaisseur du revêtement. Le processus peut 
se terminer après l'essuyage, dans les plaques de refoidissernent afin d'obtenir un 
revêtement galvanisé. Cependant, lors de la production de revêtements galvanisés-alliés, la 
coulisse termine sa course dans la fournaise de recuit afin de compléter le recuit d'alliage. 
Après le recuit, l'échantillon est refioidi par l a  plaques de refroidissement. Étant 
entièrement automatisé, le simulateur permet d'arrêter le traitement thexmique et de 
rapidement déplacer l'échantillon dans la zone de rehidissement pour une trempe (22OC/s 
pour une gamme de température allant de 600 a 100°C) par des jets d'azote liquide. Ainsiy 
ii est possible d'extraire un échantillon à tout moment du procédé de galvanisation. 
3.2.2 Validation des conditions d'élaboration 
Le simulateur permet de contrôler : (1) les profils thermiques lors des recuits de 
recristallisation et d'alliage, (2) l'atmosphère de la fournaise de recuit (H2/N2, point de 
rosée), (3) la température de la tôle à l'immersion, (4) la température du bain de zinc, (5) le 
temps d'immersion, (6) l'épaisseur du revetanent @ression et distance entre les couteaux), 
et (7) le taux de refroidissement (22OCk). Cependant, le niveau de contrôle de ces 
différents paramètres peut être différent. Conséquemment, le profil thermique est utilisé 
pour valider les conditions d'élaboration du revêtement. Les points de contrôle sont 
illustrés à la figure 3.4. 
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Figure 3.4 : Points de validation du profd thermique des échantilions galvanisés et 
galvanises-ailiés. 
Le contrôleur de température de la foumaise permet un contrôle relativement précis du 
temps et de la température de recristallisation. Cependant, le refroidissement dans la 
fournaise n'est contrôlé que par la convection et la radiation thermique. Celui-ci dépend 
donc directement de l'épaisseur et du type d'acier. La figure 3.5 illustre les profils 
thermiques obtenus pour les trois types d'acier étudiés. L'acier ULC , le plus épais (0,8 1 
mm), présente le taux de refkoidissanent le plus faible en comparaison aux aciers IF-Ti 
(0,75 mm) et IF-TÿNb (0'64 mm). De plus, la température de maintien lors du recuit de 
recristallisation a été fixée à 780°C (la température de Curie) au lieu de 800°C afin d'éviter 
tout problème de génération d'arcs élecüiques associé aux hautes puissances nécessaires 
pour passer la température de Cinic. 
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Figure 3.5 : Proffls thermiques pour les trois types d'acier utilisés. 
Le programme de contrôle du simulateur ofie un excellent contrôle de la température 
d'entrée, tel qu'illustré par la figure 3.6. Il est possible de reproduire aisément le même 
profil thermique pour les trois types d'aciers. De plus, le déplacement de la coulisse, grâce 
a un actuateur de haute précision, permet de répéter systématiquement le temps 
d'immersion. 
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Figure 3.6 : Précision de la reproduction des profils thermiques a l'aide du 
simulateur de galvanisation. 
L'épaisseur du revêtement est contrôlée par les paramêtres de l'essuyage gazeux : pression 
de l'azote et distance entre les couteaux. Ces ajustements dépendent directement de 
l'épaisseur du substrat d'acier. De plus, les vibrations mécaniques de la tôle Ion du 
passage enh-e les couteaux induiront des variations plus ou moins importantes de 
l'épaisseur du revêtement d'un côté a l'autre de la tôle (voir figure 3.7). Pour cette raison, 
les poids de revêtement visés étaient entre 45 et 60 g/m'. Cependant, des fluctuations plus 
importantes sont observées à la figure 3.7. Mais, dans la majorité des cas, l'écart observé 
d'un coté à l'autre est inférieur à 5% (voir figure 3.8). Les revêtements qui présentent des 
épaisseurs ethu des écarts marginaux (>5 %) seront pris en considération lors de l'analyse 
des résultats. 
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Figure 3.7 : Reproductibilité de I'essuyage (poids du revêtement). 
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Figure 3.8 : Reproductibilité de L'essuyage d'un côté à L'autre de l'échantillon (écart 
entre côté A et côté B normalisé par la valeur moyenne du revêtement). 
D 'autres paramètres doivent être 
galvanisés : la température du bain 
considérés lors de la production de revêtements 
de zinc, l'atmosphère de la boite à gants, etc. Ces 
paramètres sont beaucoup moins dynamiques que les précédents et sont considérés comme 
des paramètres de base. Ainsi, ces paramètres sont vérifiés a intervalles réguliers et les 
comctifs nécessaires sont appliquis. 
Seule la composition du bain de zinc ne peut être contrôlée par le simulateur. La 
composition du bain de zinc est altérée par la production d'un grand nombre d'échantillons 
à cause de la dissolution du fer. Une vérification de la composition du bain est réalisée, à 
intervalle régulier, par une technique d'absorption atomique. Cette procédure permet 
d'évaluer les teneurs totales en Al et Fe. Cependant, ces données doivent être comgées 
afin de tenir compte de la formation possible d'intmétalliques FdM. Ceux-ci réduiront 
la disponibilité de I'aluminium. Conséquemment, l'aluminium effectif et le fer soluble 
doivent être Ies valeurs de référence. Le calculateur d'aluminium effectif de Noranda a été 
utilisé pour réaliser ces corrections. Le tableau 3.3 donne la composition chimique des 
bains qui ont été utilisés lors de la production des échantillons. 
Tableau 3 3  : Composition chimique des bains de galvanisation. 
PLI 0,12 0,0008 O, 12 0,0008 
PL- 1 A 0,12 0,0244 0,12 0,0244 
PL-lB 0,12 0,0349 0,12 0,0308 
PL-2 0,17 O,= 0,I 7 0,0006 
PL-2A 0,17 0,0119 0,17 0,0119 
PL-ZB 0.16 0.0307 O. 16 0.02 13 
Bain ID 
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3 3  Caractérisation des revetements galvanisés 
Probablement l'aspect le plus important de cette étude, la caractérisation des revêtements 
produits selon la matrice expérimentale a été réaiisée sur deux niveaux : (1) macroscopique 
et (2) microscopique. En effet, des techniques de caractérisation qui permettent d'évalua 
la composition chimique, la morphologie et la structure crist2iilographiquc: des phases du 
revêtement ont été utilisées. Dans le but d'approfondir la compréhension des mécanismes 
impliqués lors de la galvanisation, la caractérisation des revêtements a impliqué 
l'établissement de certaines corrélations entre les différentes techniques. 
3.3.1 Dissolution des revêtements 
L'utilisation de différents solvants acides et d'inhibiteurs de corrosion permettent d'obtenir 
une dissolution sélective des différentes phases du revêtement. Les solutions sont, par la 
suite, analysées par des techniques de titration ou d'absorption atomique afin d'en 
déteminer la composition chimique. Cette technique permet d'évaluer la composition 
chimique moyenne et l'épaisseur moyenne des phases ainsi que l'épaisseur du revêtement. 
De plus, il est possible, après chacune des étapes de dissolution7 d'observer la morphologie 
des différentes phases exposées. 
3.3.1.1 Revêtement complet 
La dissolution complète des revêtements galvanisés et galvanisés-alliés a été réalisée a 
l'aide de deux solutions : (1) 25% vol. HCI, ou (2) 10% vol. H2S04 + 0'5 % vol. Activol 
(inhibiteur de coriosion). Les deux types de solution permettent de dissoudre le revêtement 
en entier sans toucher au substrat d'acier. Cependant' le deuxième type de solution a été 
conçu a h  d'accroître la reproductibilité de l'essai et d'éviter la dissolution de Fe pour 
quelques types d'acier (tel les rephosphorés). Afin de rdaliser la dissolution complète du 
revêtement, une face à la fois, deux méthodes sont possibles. 
La première consiste à découper avec précision un morceau de 4'0 2 0'1 cm' dans la zone 
valide de l'échantillon (au centre de la tôle près du thennocouple). Par la suite, la surface 
de I'échantiUon est nettoyée avec de l'acétone. Le poids initial de l'échantillon est mesuré 
à l'aide d'une balance de grande sensibilité (0,0001 g). Une laque est appliquée sur l'un 
des côtés a h  de le masquer et d'éviter sa dissolution. Le revêtement est dissous dans 20 
ml de l'une des deux solutions. A la fin de la dissolution (arrêt d a  réactions), l'échantillon 
est rincé, la laque enlevée et l'échantillon est pesé de nouveau. La différence de masse 
(avant et après dissolution) donne la masse de revêtement pour 4 cm2 de tôle. La solution 
est alors analysée pour déterminer la teneur en Fe et Al par la technique ICP (a Inductively 
Coupled Plasma spectroscopy », Spectroscopie d'émission plasma). 
Figure 3.9 : Cellule de dissolution des revêtements. 
La perte de poids, mesurée après dissolution du revêtement, divisée par la surface de 
l'échantillon permet de déterminer le poids du revêtement (qui est directement relié à 
l'épaisseur du revêtement). 
La deuxième méthode de dissolution consiste à utiliser une cellule de dissolution (voir 
figure 3.9). Il n'est alors pas nécessaire de couper l'échantillon ni de couvrir un des côtés 
de laque. La zone de contact de la cellule mesure exactement 4,00,05 cm'. Ainsi, 
l'échantillon est lavé à l'acétone et pesé. La section d'intérêt est scellée à l'aide de la 
cellule et 20 ml de solution est introduit dans le réservoir de la cellule. Aprks la 
dissolution, l'échantillon est rincé et pesé de nouveau. 
3.3.1.2 Couche riche en zinc et les intemétalliques F A  
L'acide nitrique h a n t  (HN03 90% vol.) ou une solution de 5 %vol. HrSOJ et 2 g/i de 
NaAs02 dans l'eau déionisée peuvent dissoudre la couche riche en zinc du revêtement 
galvanisé. Ces solutions attaquent le zinc solide et les composés Fe/& mais n'affecte pas 
1 'intemétallique d'interface (FeIAl). Dans le cas de la solution d'acide su1 funque, certains 
types de revêtements (particulièrement ceux qui contiennent des intemétalliques FdZn) 
produisent des résidus insolubles noirs qui sont difficiles a éliminer et limitent 
l'observation de la couche d'interface et toute dissolution subséquente de celle-ci. Pour 
cette raison, seule la solution d'acide nitrique fumant a été utilisée dans ce travail. 
La technique de dissolution est identique a celle décrite précédemment (revêtement 
complet). Après dissolution, la d i f f h c e  de poids pennet la mesure du poids moyen de la 
couche riche en zinc (incluant les intermétalliques FdZn). De plus, l'analyse chimique 
(ICP) de la solution permet de mesurer la teneur en Al et en Fe. Cependant, la très grande 
réactivité de la solution d'attaque (HN03 concentré) limite grandement la précision de la 
mesure du Fe. En effet, la cellule de dissolution et la laque ne peuvent être utilisées dans 
ces conditions, l'acide s'infiltre sous la laque ou le joint d'étanchéité de la cellule et attaque 
le zinc et l'acier dans ces régions. Conséquemment, l a  tranches de l'échantillon carré de 
2x2 cm sont attaquées par l'acide et un résidu rougeâtre est observé. 
Cette technique de dissolution permet de révéler la surface de la couche d'interface et ainsi 
de préparer des échantillons pour les observations de la morphologie de cette couche. 
3.3.1.3 Couche riche en aluminium (couche d'interfuce) 
Après la dissolution de la couche riche en M c  (acide nitrique fumant), la couche 
d'interface (Fe/Ai) peut être dissoute à l'aide d'une solution de 10% vol. H2S04 et 0,5% 
vol. d'Activo1 (inhibiteur de corrosion). Cependant, la très faible épaisseur de cette couche 
ne pexmet plus de mesurer le différentiel de poids avant et après la dissolution. Ainsi, 
seules les analyses chimiques du Fe, Al et Zn peuvent être réalisées et les résultats sont 
alors représentés en g/m'. Mais, encore une fois, les résultats obtenus pour le Fe sont 
inutilisables à cause des résidus d'oxyde de fer laissés sur les tranches de l'échantillon par 
la dissolution précédente (HN03 fumant). De plus, selon l'épaisseur et l'uniformité du 
revêtement de zinc, il peut demeurer quelques résidus de la couche riche en zinc après 
dissolution a l'acide nitrique fumant ce qui limite l'usage de la mesure du Zn contenu dans 
la couche d'interface. 
3.3.1.4 Validation des techniques de dissolution 
La validité des rémltats obtenus par les différentes techniques de dissolution a été vérifiée. 
La figure 3.10 compare les résultats obtenus lors de la dissolution complète de chacun des 
revêtements produits dans le programme expérimentai. Ainsi, les deux solutions d'attaque 
et les deux techniques de dissolution montrent une très grande reproductibilité pour les 
mesures du Fe, de l'Al et du poids du revêtement. La majorité des écarts obsenés sont 
infërieurs à ['erreur expérimentale (estimée a 5 % après l'analyse de propagation des 
erreurs) liée aux mesures chimique, de poids, de volume, et de d a c e .  Les points 
d'analyse 3 et 11 présentent des écarts légèrement plus grands qui sont probablement 
associés à des fluctuations localisées de l'épaisseur du revêtement. 
Numéro d'analyse Numdro d'analyse 
Numbn, d'analyse 
(a 
Figure 3.10: Reproductibüité des différentes techniques de dissolution des 
revêtements complets : (a) teneur en Fe, @) teneur en Al, et (c) poids du 
revêtement. 
La figure 3.1 1 (a) compare les mesures de poids du revêtement obtenues par la dissolution 
complète du revêtement et par la dissolution de la couche riche en zinc (qui représente la 
quasi totalite du revêtement). Encore une fois, les écarts sont très faibles. La figure 
3.1 1(b) compare les techniques de mesure de la teneur en Al du revêtement par la 
dissolution complète du revêtement et par une dissolution en deux étapes (couche riche en 
zinc+couche d'interface). La comparaison indique que la dissolution du revêtement en 
deux étapes permet de récupérer la totalité de l'aluminium mesuré par la dissoIution 
complète du revêtement. 
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Figure 3.11: Reproductibiiité de la technique de dissolution par étapes, (a) Poids du 
revêtement et (b) teneur en Al. 
Les observations de la morphologie de la couche inhibitrice lors de la dissolution en 
séquence montrent que la couche d'interface n'est aucunement touchée par la solution 
d'attaque (HN03 f'umant). Ces observations indiquent que la technique permet la mesure 
de la distribution de l'aluminium dans les deux principales couches du revêtement. 
3.3.2 Caractérisation de la microstructure du revêtement 
L'éîude de l'évolution microstructuraie des revêtements galvanisés-alliés nécessite une 
caractkisation morphologique, cristdiographique et chimique des phases. Bien que des 
techniques macroscopiques, telles la diffraction des rayons-x et la dissolution acide, 
donnait ce type d'information, une caractérisation avec une haute résolution spatiale est 
nécessaire. En effet, les premières étapes du développement de la microstructure sont 
caractérisées par la germination de phases de très petites tailles (<250 nm). En outre, la 
germination et la croissance de ces phases peuvent dépendre de la microstructure fine du 
substrat et des revêtements (joints de grains, interface, inclusions, etc.). 
Puisque l'épaisseur des revêtements est faible ( 4 0  pm) et que certaines phases sont plus 
petites encore (<250 nm), les techniques à haute résolution spatiale seront privilégiées. 
Ces techniques sont la microscopie électronique à balayage (MEB), la spectrométrie des 
rayons-)(, la microscopie Auger (MA), et la microscopie électronique en transmission 
analytique (MET). Malgré leur très haute résolution spatiale, certaines de ces techniques 
ne seront pas suffisantes pour fournir des informations quantitatives sur de petits volumes 
de matière. C'est le cas de la spectrométrie des rayons-x en MEB qui offrent une 
résolution spatiale entre 0,l et 1 Pm, ce qui est insuffisant pour la caractérisation de phases 
de petite taille (Baril, 1994) telle la couche d'interface Fe2& Donc, certaines techniques 
seront utilisées afin de répondre a des questions précises dans des cas bien particuliers. Les 
pages suivantes décrivent l'utilisation des différentes techniques. Dans un premier temps, 
les différentes techniques de préparation des échantillons seront brièvement introduites. 
3.3.2.1 Préparation des échantilions 
L'étape primordiale, avant l'utilisation de chacune des nombreuses techniques de 
caractérisation, est la préparation des échantillons. En effet, selon le type d'observation 
désiré, la tôle galvanisée peut être préparée en coupe transversale ou en coupe de surface. 
Par la suite, certaines des phases de l'échantillon peuvent être révélées par des réactifs 
d'attaque, ce qui améliore considérablement leur observation à l'aide de certaines 
techniques. 
Préparation des coupes métallogruphiques 
Les revêtements galvanisés et galvanisés-alliés présentent souvent des microstructures en 
couches successives. Puisque l'épaisseur moyenne des revêtements galvanisés est 
d'environ 6,3 à 8,4 pm (45-60 glm'), les différentes couches (parallèles à la surface du 
substrat) ont des épaisseurs allant de quelques nanomètres à plusieurs micromètres. Afin 
de permettre l'observation la structure laminaire du revêtement, une technique de polissage 
a été développée par Boutin (1997). L'échantillon prélevé de la tôle galvanisée doit être 
placé de telle sorte que l'interface acier-revêtement soit perpendiculaire à la direction de 
polissage (l'échantillon est enrobé dans un bloc de résine époxy afin de faciliter les 
manipulations). Les étapes de polissage successives permettent de graduellement aplanir la 
surface de la coupe et d'éliminer les rayures introduites par les premières étapes. Le 
polissage des sections galvanisées et galvanisées-alliées est délicat car le couple galvanique 
ainsi formé est très sensible à l'eau et à I'humidité. La lubrification, lors du polissage, est 
donc réalisée avec de l'huile. 
Après le polissage final, I'échantdlon peut être observé directement à I'aide d'un 
microscope optique ou d'un microscope électronique à balayage. La microstructure du 
revêtement peut être mise en évidence à I'aide de la solution de Kilpatrick (1991). Cette 
solution colore, d'une manière différente, chacune des phases Fe/&. Le solution consiste 
en un mélange de 25 ml d'une solution d'acide picrique 4% (4 g d'acide picrique dans 96 
ml d'éthanol), de 25 ml d'une solution d'acide nitrique 2% (2 ml d'acide nitrique dans 98 
mi d'eau distillée) , de 150 ml d'éthanol et de quelques gouttes de zephrin chlonde. Lors 
de la préparation de l'échantillon, 5 ml de cette solution sont dilués dans 15 ml d'éthanol. 
L'échantillon frachement poli est immergé pour quelques secondes (5-15 s) dans cette 
solution. La coloration des phases alors observée au microscope optique est : brun foncé 
pour r, bleu pâle pour 6, à proximité du r et bnm pâle loin de l'interface, bleu pour 6 et 
blanc pour q. L'attaque modifie la topographie de la coupe polie et permet donc 
l'observation des phases au microscope électronique à balayage. ~videmment, l'attaque 
métallographique induit une modification de la chimie de surface des phases, ce qui peut 
introduire des erreurs importantes lors de la caractérisation chimique a l'aide des 
techniques de spectrométrie des rayons X en microscopie électronique à balayage. 
Préparation des observations de sudace 
L'observation de d a c e  permet de caractériser la distribution des différents 
intermétalliques sur le substrat d'acier. Ainsi, il est possible de déterminer la localisation, 
la morphologie et la quantité des différents intermétalliques Fe/- FdAl et/ou des zones 
alliées localement (ZAL). Une manière simple de révéler la surface des intermétalliques 
est de dissoudre d'une maniére sélective les couches du revêtement. Les techniques de 
dissolution sélective présentées précédemment peuvent être utilisées a cette fin. Ainsi, la 
solution d'acide nitrique fumant est utilisée pour révéler la surface de la couche d'interface 
Fe/Ai. La solution d'acide sulfùrique inhibée révèle la surface de l'acier. A h  de révéler 
la surface des intermétalliques F a n ,  une solution de 5% vol. HCl contenant 1% vol. 
d'une solution saturk en hexaméthylènetétramine. Cette solution permet de dissoudre le 
zinc pur et donc d'observer la M a c e  des intermétalliques Fe/Zn (et des ZAL). Toutefois, 
la réaction est non-uniforme et conséquemment ne permet pas une dissolution uniforme et 
complète de la couche de zinc (ce qui empêche la mesure de la teneur en Fe et Al dans la 
couche de zinc) . La figure 3.12 illustre l'utilisation possible de la technique pour 
déterminer la localisation des zone alliées localement (ZAL). Les intermétalliques FdZn 
sont initialement révélés par la solution (5% HCl + hexamethylénetktramine). Une griile 
de référence est ensuite imprimée à la d a c e  de la tôle a l'aide d'un microduremètre. Les 
micrographies de la d a c e  de la couche d'intermétdique sont alors référencées a l'aide 
de la grille. La couche d'intemétalliques est dissoute à l'aide de la solution d'acide 
nitrique fumant. A l'aide du système de référence, des micrographies de la couche 
d'interface peuvent être prises exactement aux mêmes régions que les précédentes. Enfin. 
le même processus est utilisé pour prendre des images du substrat, après dissolution à 
I'aide de la solution d'acide sulfurique. Cette technique a été fortement utilisée dans le 
cadre de ce doctorat dans le but de comprendre l'évolution microstructurale des 
revêtements. 
5% vol. HCI 
+ hexaméthvlènetétramllie 90% vol. HN03 
10% vol. H2S04 
+ 0.5% vol. Activol 
- - - 
1 Pm 1 Pm 1 Pm 
Figure 3.12 : Technique d'observation, par dissolution sélective, de la corrélation 
entre la morphologie des intermétalliques W Z n  (à gauche), celle de la couche 
d'interface (au centre) et la microstructure du substrat (à droite). 
Préparation des répliques d'extraction de la couche d'interface 
Les répliques d'extraction de la couche d'interface (FefAi) permettent d'observer la 
morphologie de la couche de chacun des côtés de celle-ci et de caractériser sa 
cristallographie par microscopie électronique à transmission. La technique consiste à 
dissoudre la couche de zinc pur et d'intermetailiques Fe/Zn à I'aide de la solution d'acide 
nitrique h a n t .  La surface de la couche d'interface est dors couverte d'un mince film de 
carbone obtenu par évaporation. Finalement, la couche est extraite par dissolution du 
substrat dans une solution de N i t .  4% (4% vol HN03 daris de l'éthanol). Les morceaux 
extraits sont récupérés à I'aide d'une grille de titane recouverte d'un film de Fomvar. 
Préparation des coupes ultramicro forniques 
La technique de coupe ultramicrotomique pour la préparation de lames minces de 
revêtements galvanisés a été développée récemment par L'Espérance et al. (1992)' Simard 
(1993) et Barretto et al. (1995). L'ultramicrotomie est utilisée pour préparer des coupes 
très minces (= 70 nm), transparentes au faisceau d'électrons d'un microscope électronique 
en transmission. La technique a été utilisée avec succés et est décrite en détail dans les 
travaux de SUnard (1993) et Boutin (1 997). La technique consiste à utiliser un couteau de 
diamant et un appareil de haute précision aIùi de déplacer l'échantillon vers le couteau. Le 
couteau tranche graduellement le sommet d'une pyramide initialement taillée dans 
l'échantillon. Entre chaque coupe, l'échantillon avance de quelques nanomètres vers le 
couteau. Dans le cas des aciers galvanisés, les coupes sont produites à sec a une épaisseur 
de 27 nrn, une vitesse de coupe de 0'7 mmls et avec un couteau de 55". Après la coupe, les 
échantillons sont récupérés sur une grille de titane préalablement recouverte de Fomvar. 
L'échantillon est finalement scellé sous un film de carbone évaporé. 
3.3.2.2 Drfiaction des rayons-s (XRD) 
Cette technique permet de déterminer la structure cristalline des phases rencontrées dans 
les revêtements, et d'éventuellement établir leur texture aistallographique. De plus, la 
configuration analytique en mode faible incidence permet de caractériser des couches 
minces (< 1 pm). Par exemple, après la dissolution du revêtement de zinc pur par I'acide 
nitrique fumant, il est possible de caractériser la couche d'interface directement. Cette 
technique a conduit à la caractérisation de la structure cristalline de la couche d'interface et 
de l'effet des conditions opérationnefles sur la texture de celle-ci. 
Le diffhctometre Phiiips X-PERT possède une configuration qui permet d'obtenir des 
spectres standard Bragg-Brandano (8-20) ainsi que des spectres à des angles rasants 
(8=0,S0). Une source de cuivre (h=û,lS4OS nm) est utilisée pour générer les rayons X. 
Dans le cas du mode de difhction Bragg-Brandano, la source et le détecteur de rayons X 
se déplacent à la même vitesse anguiaire selon des arcs de cercles concentriques (de centre 
O sur la figure 3.13). La source (T) et le détecteur (E) font un angle 0 par rapport à la 
surface de l'échantillon (C). Le diffictogramme est alos formé de pics d'intensités 
v*ariables situés à des angles (O) qui représentent les plans respectant la loi de difhction de 
Bragg (3.4). 
Selon cette configuration, seuls les plans parallèles à la surface de l'échantillon et qui 
respectent la loi de Bragg (avec k,=O, 15405 nm) pour l'angle incident (8) génèrent un pic 
sur le difnactograrnrne. 
Figure 3.13 : Schéma d'un diffractomètre rayons X. 
Dans le cas de la configuration en angle rasant, l'angle de la source reste fixe (0,s') et seul 
le détecteur se déplace. L'angle rasant permet de réduire la pénétration des rayons X et 
ainsi de maximiser le signal qui provient de la surface de l'échantillon (1 pm). Selon cette 
configuration, seul les plans ayant un angle 0 (qui respectent la loi de Bragg) avec l'axe du 
faisceau incident peuvent apparai4tre sur le diff'ractogramme. 
La difbction des rayons X a été utilisée pour la caractérisation des phases qui composent 
la couche d'interface ainsi que les premiers intermétalliques à se former lors du recuit 
d'alliage. Pour réaliser ces observations, les échantillons ont été préparés à l'aide des 
techniques de dissolution sélective présentées précédemment. 
3.3.2.3 Microscopie électronique à balayage (ME& 
La microscopie électronique à balayage est l'une des techniques de caractérisation les plus 
versatiles. En effet, l'excellente résolution spatiale (5- 10 nrn), la très grande profondeur de 
champs ainsi que les différents signaux émis sont parmi les caractéristiques importantes 
d'un microscope électronique a balayage. 
Le microscope électronique Philips X30-FEG utilise un canon à effet de champ de type 
Shottky. Ce type de source permet d'obtenir une très grande densité électronique, de 
réduire considérablement la taille du faisceau électronique, et de maintenir des intensités de 
signai suffisantes pour la détection. A I'aide de cette configuration, il est possible 
d'atteindre des résolutions d'environ 5 nm. 
L'excellente résolution spatiale a permis l'étude de la morphologie de la couche d'interface 
ainsi que la distribution des phases des revêtements galvanisés et galvanisés-alliés. La 
majorité des observations réalisées dans ce projet de doctorat ont été complétées en 
microscopie électronique à balayage. Les signaux d'électron secondaires et d'électrons 
rétrodiffusés ont été utilisés afin de générer des images en contraste topographique, 
chimique, et même cristallographique. En effet, les images réalisées a l'aide des électrons 
rétrodiffusés permettent de mettre en évidence les variations de (1) composition chimiye 
(basé sur le numéro atomique moyen de la cible), (2) de topographie (associé à une 
détection directionnelle des électrons), et (3) d'orientation cristalline. Dans ce dernier cas, 
le contraste généré provient de l'effet de canalisation des éktrofls incidents. Dans ces 
conditions, selon l'orientation cristalline du grain sous le faisceau incident, les électrons 
pénètrent plus ou moins la matrice avant d'être rétrodiffusés. Conséquemmait, le 
coefficient de rétrodiffusion dépend directement de l'effet de canalisation. Bien que l'effet 
de canalisation soit faible (environ 5% de différence entre le minimum et le maximum), il 
est possible de générer un contraste d'orientation cristalline lorsque la composition 
chimique du substrat a t  parfaitemnt uniWms et la topgraphie de surface && peu 
prononcée (Newbury et al., 1987). Dans le cas des aciers galvanisés, après la dissolution 
sélective du revêtement, ces critères sont relativement respectés. 
L'addition d'un spectromètre des rayons-x par dispersion des énergies (EDS) au 
microscope électronique à balayage permet d'ajouter un élément supplémentaire d'une très 
grande versatilité. En effet, la possibilité de réaliser des analyses chimiques (qualitatives 
ou quantitatives) permet une identification simple et rapide des différentes phases des 
revêtements galvanisés et galvanisés-alliés. Cependant, la résolution spatiale des analyses 
(0,5 - 2 pm) est très Uifénewe à celle du microscope (surtout lorsque celui-ci est équipé 
d'un canon à effet de champ). 
Malgré cette limite importante, le système EDAX-ECON et le logiael Clema-ISAAC ont 
permis d'identifier rapidement d'une manière qualitative ou semiquantitative les 
différentes phases observées par microscopie électronique à balayage. 
3.3.2.4 Microsonde électronique de Castaing (EMPA) 
La mesure de la distribution de l'aluminium dans les revêtements galvanisés est d'une très 
grande importance. En effet, cette distriiution donne une indication des mécanismes 
impliqués dans la transformation du revêtement lors des premières hctions de seconde du 
recuit d'alliage. Cependant, la faible teneur en Al du bain de gaivanisation (O, 1 à 0'18 % 
poids) est comparable à la limite de détection de la spectrométrie EDS (0'1% poids). Afin 
de mesurer précisément la distribution de l'Al, la spectrométrie par dispersion des 
longueurs d'onde (WDS) a été utilisée. Cette technique utilise un système de détection très 
similaire a celui utilise en difiction des rayons-x. Les rayons-x émis par l'échantillon 
sont diffictés, à l'aide d'un cristal, vers un détecteur proportionnel. La très grande 
précision mécanique du spectromètre permet d'atteindre une très grande résolution 
spectrale (environ 5 eV comparativement à 135 eV @ 5,9 keV pour un détecteur EDS). 
De plus, le specîram&re permet d'obtenir des tataux de comptage tris devis. Ces 
caractéristiques donnent une excellente lunite de détection (0'01 % poids). Cependant, la 
détection séquentielle des rayons-x et le mouvement mécanique de l'appareil augmente 
significativement le temps d'acquisition d'un spectre complet. C'est pour cette raison que 
les microsondes rayons-x (ou microsondes de Castaing) possèdent plusieurs détecteurs 
WDS et souvent aussi un détecteur EDS. Ces appareils sont conçus pour la détection 
d'éléments traces avec une résolution spatiale relativement acceptable (5- 10 pm). De plus, 
ils présentent les mêmes caractéristiques standards d'un microscope électronique à 
balayage permettant de réaliser de l'imagerie électronique et de la cartographie d'éléments 
chimiques. 
La microsonde JEOL-8900 du département de géologie de l'Université McGill a été 
utilisée afin d'évaluer principalement la distribution de l'Al lors des premiers instants du 
recuit d'alliage des revêtements galvanisés. Cet appareil dispose de 5 spectromètres WDS, 
et d'un détecteur EDS. 
3.3.2.5 Spectrométrie des électrons Auger  (AES) 
La spectrométrie des électrons Auger pexmet la détection d'électrons ayant une énergie 
caractéristique des atomes qui les ont générés. Cette énergie, relativement faible, ne 
permet pas un parcours très long dans la matière avant que l'électron ait perdu cette 
énergie. Ainsi, les électrons Auger (caractéristiques) qui sont détectés proviennent des 
premières couches atomiques à la surface de la aile. 
La microsonde Auger Jeol JAMP-30 présente l'équipement nécessaire pour la détection 
des électrons Auger et le décapage ionique de la surface (à l'aide d'un canon d'argon 
ionisé). 
Cette technique of ie  la possibilité d'obtenir des profils de concentration à très haute 
résolution spatiale (particuliRement en profondeur). En conséquence, elle est l'outil par 
excellence pour la caractérisation de la phase FdAI située à l'interface FdZn. La 
caractérisation a été réalisée sur la surface des échantillons après dissolution sélective des 
phases Zn et Fe/Zn. Ainsi, il est possible de déterminer la répartition des éléments Fe, Zn 
et Al dans la couche d'interface. Toutefois, la faible résolution latérale de cette technique 
( 4  à 5 pm) limite l'interprétation des résultats. 
3.3.2.6 Microscopie électronique en transmission (MET) 
Les caractéristiques de cette technique en font l'une des plus complètes. En effet, 
l'imagerie électronique, la diffraction électronique (CBED), la spectrométrie des électrons 
b a n m i s  (PEELS) et la spectrométrie des rayons-x (EDS) permettent d'observer 
simultanément, pour un même volume de matière, sa microstructure, sa cristallographie et 
sa composition chimique. De plus, cette technique, lorsque l'échantillon est adéquat, 
permet d'obtenir de I'information a de très hautes résolutions spatiales (4 m). 
Les caractéristiques d'observation en MET dépendent grandement de la préparation des 
échantillons. Deux types de préparation ont été développés dans le passé (L'Espérance, 
1992; Barreto, 1995) pour les échantillons gaivanisés et galvanisés-alliés: l'amincissement 
ionique de précision (PIFS) et, tel que vu précédemment, la découpe ultrarnicrotomique à 
sec. La première méthode sert à préparer des lames minces (100-300 nm d'épaisseur) du 
revêtement et de l'interface. Puisque le taux d'amincissement ionique des phases nche~  en 
Zn est différent de celui du substrat d'acier, il est souvent difficile d'obtenir de grandes 
régions du revêtement et de l'interface simultanément. Cette difficulté importante doit être 
surmontée afin d'améliorer la qualité des échantillons préparés par cette technique. 
Puisque l'amincissement ionique n'induit aucune déformation et permet d'éliminer les 
couches déformées initialement induites par la préparation, les lames minces sont donc 
utilisées pour l'étude de la morphologie et de la cristallographie des phases du revêtement. 
L'imagerie et la diffiction électronique permettent d'établir les relations 
cristallograp hiques entre les différentes phases et le substrat, et ainsi déterminer davantage 
les mécanismes de croissance des phases du revêtement. Cependant, dans le cadre de ce 
projet, aucun échantillon adéquat n'a pu être produit à l'aide de la technique par 
amincissement ionique. La majorité des échantillons présentaient une très petite zone 
exploitable et donc un très faible échantillonnage du revêtement. 
La seconde méthode de préparation, I'ultramicrotornie, a été décrite précédemment. 
Puisque la découpe est réalisée mécaniquement, les problémes d'amincissement 
différentiel du revêtement et du substrat sont réduits grandement. Toutefois, cette 
caractéristique induit une déformation énorme dans la coupe qui élimine en grande partie la 
possibilité d'obtenir de l'information cristallographique de l'échantillon. Cependant, ces 
sections très minces sont idéales pour la caractérisation chimique à l'aide des 
spectrométries des rayons-x et des électrons transmis. L'épaisseur moindre et I'élimination 
des phénornénes de redéposition associés à l'amincissement ionique réduisent l a  artefacts 
et les phénomènes d'absorption dans l'échantillon. 
Les coupes ultramicotomiques ont été utilisées, avec succès, pour la caractérisation 
chimique des phases. Ces coupes ont été analysées en spectrométrie des rayons-x (EDS) 
ainsi que par spectrométrie des énergies des électrons transmis (EELS). De plus, les 
répliques d'extraction de la couche d'interface ont été analysées par difhction 
électronique afin de déterminer la structure cristdographique des phases constituantes de 
celle-ci, et ainsi confirmer les obsenations réalisées à l'aide de la diffraction des rayons-x. 
Le microscope électronique en transmission Philips CM30 permet de réaliser des 
observations en imagerie champ clair, champ sombre et en mode difiction électronique. 
Le microscope utilise un canon de type L a 6  et fonctionne avec une tension d'accélération 
de 300 kV. Ces caractéristiques, couplées à l'utilisation d'échantillons trks minces (30-1 00 
nrn), pemettent d'atteindre d'exceilmtes iirnites de riisolulion spatidila (5- 10 nrn). De pius, 
le microscope est équipé d'un module de balayage du faisceau électronique. Ce dispositif, 
semblable à celui du MEB, pexmet de générer des images électroniques et d'autres signaux 
disponibles (rayons-x et électrons transmis). 
3.3.2.7 Spectrométrie des rayons-.r (EDS) en microscopie en transmission analytique 
Le spectromètre rayons-x Oxford-LNik-LZ4, couplé au système d'acquisition EMiSPEC- 
EMiScan, permet l'acquisition et la quantification de profils de composition chimique. La 
composition chimique du volume échantillonné est quantifiée à l'aide de la méthode Cliff- 
Lurimer. Cependant, l'échantillon doit être suffisamment mince pour que l'absorption des 
rayons-x dans son volume soit négligeable. Dans cette situation, l'échantillon obéit alors 
au critère de la lame mince. Selon l'élément à quantifier, le critère de la lame mince sera 
plus ou moins sévère. Dans le cas de coupes uitramicrotomiques de revêtements 
galvanisés, l'épaisseur limite est évaluée à environ 100 nm pou. l'Al, et autour de 2000 nm 
pour le Fe et le Zn lorsque la phase Fms est considérée. Cependant, l'épaisseur limite est 
d'environ 40 nm dans le cas de l'Al dans du Pnc pratiquement pur. Donc, l'utilisation des 
coupes ultrarnicrotomiques permet de respecter le critère de la lame mince lors de l'analyse 
de la couche d'interface. Il n'est pas nécessaire de tenir compte du facteur d'absorption 
dans les calculs de concentration. Mais, la mesure de l'Al dans la couche de zinc pur peut 
s'avérer problématique. Toutefois, les faibles teneurs en Al soluble dans le zinc solide 
(environ 500 pprn) sont significativement inférieures à la limite de détection de la 
technique. Ainsi, il est pratiquement impossiible de mesurer l'alinniniurn dans la couche 
riche en zinc. Conséquemment, la quantification de la composition chimique utilisera la 
relation de Cliff-Lorimer non corrigée pour l'absorption : 
où Ci est la concentration de l'élément, km le facteur de Cliff-Lorimer et Ii est l'intensité 
des rayons-x de l'élément i. 
Le facteur km est évalué à l'aide de l'équation 3.2 et de mesures d'intensité rayons-x sur 
un échantillon de composition connue et dans des conditions d'acquisition identiques à 
celles qui seront utilisées pour l'acquisition sur I'échantillon inconnu. Les standards 
utilisés pour l'évaluation des facteurs khFc et kAl-Fc sont, respectivement, ZnFe04 et 
FeA13. Ces composés sont sous la forme de poudre. La poudre est d'abord enrobée dans 
un bloc d'époxy. Des coupes ultramicrotomiques sont préparées à partir de celui-ci. Ainsi, 
il est possible de produire des échantillons standards ayant la même forme que les 
échantillons de revêtements à analyser. Le logiciel Clemex-ISAAC a été utilisé afin de 
générer les facteurs kAB. Les tableaux 3.4 et 3.5 résument les résultats utilisés pour 
l'évaluation des facteurs de Cliff-Lorimer. 
Les valeurs des facteurs km doivent être évduées pour une épaisseur nulle. Cependant, la 
mesure d'épaisseur est très difficile à réaliser sur des coupes ultmmicrotomiques. Ainsi, en 
première approximation, la corrélation entre le facteur km et la somme des intensités est 
utilisée aiin de déterminer la valeur du facteur à l'épaisseur nulle (somme nulle). En effet, 
la somme des intensités est directement proportionnelle à l'épaisseur de l'échantillon 
lorsque le critère de la lame mince est respecté. L'analyse par régression linéaire des 
valeurs de km en fonction de la somme des intensités montre un bon facteur de corrélation 
(voir tableau 3.4). L'ordonnée à l'origine (kmc) de la droite est égale : 0,9733. Dans le cas 
des facteurs kZnFn la corrélation n'est pas aussi bonne. Toutefois la valeur de l'ordonnée à 
l'origine (1,3747) n'est pas très éloignée de la valeur moyenne. Les valem des facteurs de 
correction Cliff-Lorimer qui ont été utilisées sont: kmee=0,9733M,01758 et 
km=1,3747S,1874. Ces valeurs sont similaires à celies trouvées précédemment par 
Simard (1 993) : km=l ,4 et kAIFe=0,93 (recalculées a partir de k ~ , =  1 /kZnALakwc où 
km=l,5 1). 




3.3.2.8 SpectroméT>ie des électrons transmis (EELS) 
Cette technique ofie de nombreux avantages en comparaison avec sa concurrente (la 
spectrométrie des rayons-x): résolution spatiale accrue (presque identique à la taille du 
faisceau soit 5 nm), aucune contriiution instnrmentale inconnue et non quantifiable, et 
3359 21 17 5476 0,9 134 
grande rapidité d'acquisition (Botton, 1994). Ces caractéristiques permettent de générer 
des images bidirnensiomelles de la distribution des éléments. Ainsi, cette technique a été 
utilisée afin de caractériser la distniution des éléments Fe, Zn et AI, et la morphologie des 
phases. 
Tableau 3.5 : Évaluation du facteur ka-Fe a 19aide des intensités nettes de Fe et Zn 
) Nm&o 1 ?3 1  IF^ Izn 1 Somme 1 ~ZU-FC 
d'analyse 1 
SZnFeO-I 1046 2056 960 4062 1,2534 
SïnFeû-2 1732 41 19 1752 7603 1.3 759 
SZnFeO-3 1 2088 459 1 1928 8607 1,3936 
SZnFeO-4 2 187 4663 1986 8836 1.3741 
SZnFeû-5 2430 593 8 1 2639 1 1007 1,3168 
SZnFe0-6 2696 6956 3038 12690 1,3400 
Le microscope électronique en transmission Philips-CM30 est équipé d'un spectromètre 
Gutan 666 pour la mesure, en mode parallèle, de la distribution énergétique des électrons 
transmis (PEELS). Cet équipement couplé au système d'acquisition EmiScan et du 
logiciel de quantification Xeels a pennis de générer les cartes de composition qui sont 
présentées dans ce travail de doctorat. Le logiciel Xeels est le résultat de plusieurs années 
de développement au (CM)' (Botton, 1994; Tremblay, 1995). En outre, cette technique est 
continuellement en développement et plusieurs autres Usormations caractéristiques du 
signal EELS seront possiblement exploitées. 
La complémentarité des différents travaux de caractérisation des revêtements galvanisés et 
galvanisés-alliés qui ont été entrepris dans le cadre de ce doctorat ont permis d'établir des 
corrélations importantes entre les aspects macro- et microscopiques qui seront présentées 
aux pages suivantes. Celle-ci pourront éventuellement conduire à une compréhension plus 
approfondie des mécanismes d'inhibition des réactions Fe/Zn. 
RÉSULTATS EXPÉRIMENTAUX 
Vers la compréhension des mécanismes de l'inhibition des réactions Fe/Zn 
L'un des principaux objectifs du projet de doctorat est de détermina l'effet des paramètres 
de galvanisation (incluant la chimie du substrat) sur l'inhibition des réactions Fe/Zn lors de 
l'immersion dans le bain de M C  et des premiers instants du recuit d'alliage. L'objectif 
final est de préciser les mécanismes impliqués dans l'inhibition des réactions Fe/Zn. 
L'effet des paramètres d'élaboration est certainement visible à plusieurs niveaux et, 
conséquemment, plusieurs techniques d'analyse et d'observation ont été exploitées. 
Évidemment, le très grand nombre de conditions étudiées (plus de 55), à l'aide de la 
matrice expérimentale présentée au chapitre 3' ne permet pas une caractérisation détaillée 
et systématique de chacune des conditions avec l'ensemble des techniques analytiques. 
Cependant, les techniques de dissolution et d'analyse des solutions (voir section 3.4.1). 
grâce à leur relative facilité de mise en œuvre, ont permis de réaliser une première étude 
systématique de la distriiution de l'aluminium et du fer dans les revêtements galvanisés. 
Bien entendu, ces techniques ne révèlent de l'information qu'à une échelle relativement 
grossière (dite macroscopique). Néanmoins, l'information récoltée s'avéra cruciale lors de 
la sélection des conditions pour une caractérisation détaillée du revêtement. 
Les grands thémes de l'étude sont (1) l'effet de la saturation du bain, (2) les 
caractéristiques des revêtements galvanisés et (3) l'évolution de la microstructure lors du 
recuit Les prochaines sections présenteront les résultats de l'étude macroscopique par 
dissolution des revêtements et ceux de la caractérisation détaillée de revêtements 
s ~ ~ & o M & .  
4.1 Effet de la teneur en Fe du bain sur les rbactions de gaiviinisation 
Malgré que le bain de galvanisation, en milieu industriel, soit toujours saturé en Fe et Al, 
l'étude de l'effet du niveau de Fe dans le bain est relativement importante afin de 
comprendre les mécanismes impliqués lors de la formation de la couche d'interface nche 
ai d d u m .  Le tableau 3.2 décrit la natrice e~~~tkixnexitale qui fut utilisée pour produire 
les revêtements galvanisés étudiés. 
La figure 4.1 illustre la disûiiution de l'aluminium en fonction des différentes conditions 
d'élaboration. La teneur en aluminium des différents constituants du revêtement a été 
obtenue à l'aide de la technique de dissolution sélective (les résultats numériques sont 
présentés en annexe iI afin d'alléger le texte). La teneur en aluminium du bain de 
galvanisation a un effet dominant sur la distribution de l'aluminium dans le revêtement. 
En effet, les revêtements produits avec un bain de 0,12% poids d'aluminium contiennent 
significativement moins d'aluminium que ceux du bah de O, 17%. De plus, la majorité de 
I'alirminiurn se retrouve dans la couche riche en zinc. Le teneur en Fe dans le bain a un 
effet relativement faible sur la distriiution de l'aluminium dans le revêtement, lorsque 
comparé à l'effet de l'aluminium. L'effet le plus important est observé lorsque la teneur en 
Al dans le bain est faible (0,12%). Dans ce cas, un niveau de Fe plus élevé réduit 
significativement la quantité d7aIlmiinium de la couche d'interface et augmente la teneur 
en Al de la couche nche en zinc. Cependant, aucune variation significative du niveau de 
Al dans le revêtement complet n'est observée. 
Pour une teneur en Ai de O,lî%, l'effet du niveau de Fer dans le bain sur la distriiution de 
Al dans le revêtement n'est pas significatif B o d l o  et Hahn (1969) ont, toutefois, 
démontré que le taux de croissance de la couche d'interface est significativement plus 
grand lorsque le bain de galvanisation est saturé en fer. Mais il faut mentionner que les 
temps d'immersion qu'ils ont étudiés étaient beaucoup plus longs (>20 secondes) et que la 
teneur en Al du bain était élevée (020 et 430% poids) lorsque comparés aux conditions 
utilisées pour produire les revêtements de ce programme de doctorat. 
PL15 PL36 PL43 PL56 PL64 PL69 
Fe (% poids) 0,0008 0,0244 0,0349 0,0006 0,0119 0,0307 
Al (O/' poids) 0,12 0,17 
Figure 4.1 : Effet des niveaux de fer et d'aluminium dans le bah sur la distribution 
de l'aluminium dans les revêtements galvanisés. 
PL15 PL36 PL43 PL56 PL64 PL69 
Fe (% poids) 0,0008 0,0244 0,0349 0,0006 0,0119 0,0307 
Al (Oh poids) 0,12 0,17 
Figure 4.2 : Effet des niveaux de fer et d'nluminium dans le bain sur la teneur en 
fer des revêtements galvanisés. 
La composition chimique du bain de galvanisation a, néanmoins, un effet important sur la 
teneur en fer des revêtements galvanisés (voir figure 4.2). Conséquemment, le rapport 
Fe/M est influencé par le niveau de saturation en Fe et la teneur en Al du bain de 
galvanisation (voir figure 4.3). 
PL15 PL36 Pt43 PL56 PL64 PL69 
Fe (% poids) 0,0008 0,0244 0,0349 0,0006 0,0119 0,0307 
Al (% poids) 0, 12 O,17 
Figure 4 3  : Effet du niveau de saturation et du niveau d'aluminium sur le rapport 
Fe/AI des revêtements galvanisés. 
Lorsque la teneur en Ai du bain est faible (0,12%), la teneur en Fe du revêtement est 
significativement plus grande que celle des revêtements provenant du bain de 417%. De 
plus, le rapport Fe/AI est beaucoup plus grand que celui de la phase Fe&. Ces 
observations indiquent que l'inhibition des réactions est incomplète lors de l'immersion 
dans un bain de 0,12% Al, tandis que l'inhiiition est complète lorsque le niveau 
d'aluminium est de O,l7%. Ceci confirme I'ensemble des observations qui ont été 
réalisées et amplement publiées dans le passé. Le niveau d'inhibition atteint lors de 
l'immersion est trés bien illustré par la présence d'intermétalliques Fe-Zn dans les coupes 
métallographiques des revêtements galvanisés (voir figure 4.4). Dans le cas des 
revêtements produits dans un bain de 0'12%' le nombre d'intamétalliques Fe-Zn est 
beaucoup plus grand que dans celui des revêtements obtenus dans un bain de 0'17% Al. 
Figure 4.4 : Microstructure des revêtements produits dans les bains : (a) 0,12% Al 
et 0,0244 Fe, (b) 0,12% Al et 0,0349% Fe, (c) 0,17% Al et 0,0119% Fe, et (d) 0,16% 
Al et Fe 0,0307% Fe. 
D'autre part, le niveau de Fe dans le bain de galvanisation influence d'une manière 
importante la teneur en Fe des revêtements et, conséquemment, la quantité 
d'intermétalliques Fe-Zn. Dans le cas du bain de 0,12%, l'effet est beaucoup plus marqué 
et semble être associé à la formation de zones alliées localement (ZAL) (voir figure 4.4 
(b)). Lorsque le bain ne contient pratiquement pas de Fe (0,0008%), le niveau d'inhibition 
semble plus prononcé en comparaison avec les bains plus riches en Fe et conséquemment 
la teneur en Fe du revêtement est plus fmile, le rapport FeM est beaucoup plus proche de 
celui de Fe& (0,828) et la teneur en Al de la couche d'interface est relativement plus 
élevée. Cependant, lorsque la teneur en Fe dépasse la limite de saturation du bain 
(0,0308% poids - voir tableau 3.2)' les réactions qui impliquent le transport du Fe vers le 
rêv&msnt sont plus importantes. ki quantit6 d'aluminium à i'intmface diminue dors que 
la teneur en Al de la couche riche en Zn augmente légèrement. Le maintien de l'inhibition 
semble donc être affecté par la teneur en Fe dans le bain. 
Dans le cas des bains qui contiennent 0,17% Al, l'effet de la teneur en Fe du bain est 
beaucoup moins prononcé. La teneur en Fe du revêtement augmente significativement 
avec l'augmentation de la teneur en Fe du bain alors que la teneur et la distribution de Al 
ne semblent pas affectées. Conséquemment, le rapport FdAl augmente et atteint la valeur 
du Fe&. Lorsque le bain est sursaturé en Fe (Fe > 0,0213% poids), le rapport devient 
légèrement supérieur à 0,828 et de fins cristaux d'intermétailiques Fe-Zn peuvent être 
observés à l'interface du revêtement et du substrat (voir figure 4.4 (d)). Guttmann et al. 
(1995) ont suggéré que la présence de ces cristaux soit reliée a la précipitation, lors du 
refroidissement, de la phase 6 à partir du Zn liquide sursahiré en Fe. La confirmation de 
cette hypothèse sera présentée dans la section suivante. 
Ces observations sont similaires B celles réalisées par Boutin (1997). Cependant, Boutin 
(1997) mentionne qu'aucun effet important n'est observé lors de la production de 
revêtements galvanisés et alliés. 
En bref, la teneur en Fe du bain de zinc a deux effets importants : 
(1) lorsque la teneur en Al est sous le seuil critique pour l'inhiition des réactions FdZn, le 
niveau d'inhibition (illustré par le taux de réaction Fe/& et la présence de ZAL) 
diminue lorsque la teneur en Fe dans le bain augmente; 
(2) lorsque la teneur en Al est supérieure au seuil, Fe et Al augmentent légèrement en 
fonction de la teneur en Fe dans le bain Dans ce cas, le rapport F e k l  du revêtement 
indique initialement un excès en Al bar rapport a du Fe&) et, successivement, une 
augmentation du rapport en fonction de la teneur en Fe du zinc liquide. Lorsque le 
bain est sursaturi, un exch en Fe &ans 1e rev~texnent conduit it la formation de 
composés Fe/Zn. 
4.2 tnfiuence des paramètres du procédé sur les caractéristiques des revêtements 
galvanisés 
L'inhibition des réactions FdZn est certainement le mécanisme qui détermine la structure 
des revêtements après la galvanisation. Cette inhibition des réactions Fe/& est 
&ïcttement lie a la présence d'aluminium 3anç le bain de galvanisation. Le maintién de 
l'inhibition durant l'immersion, l'essuyage et le refioidissernent subséquent dépend 
principalement du niveau d'aluminium dans le bain. Cependant, les paramètres 
d'opération et particulièrement la chimie du substrat peuvent avoir un effet important sur 
l'inhibition et sa rupture éventuelle. 
Conséquemment, l'étude de la dishibution de I'aluminium et du fer dans les différentes 
structures du revêtement, ainsi que la caractérisation microsûucturale de celui-ci, sont des 
étapes essentielles pour la compréhension des mécanismes d'inhibition. 
Les prochaines pages présentent les résultats de ces études. L'objectif est de déterminer 
l'influence des paramètres étudiés (teneur en Al du bain, temps d'immersion, type de 
substrat) su l'inhibition des réactions FeMn lors de la galvanisation. Il faut rappeler que le 
procédé de galvanisation comporte l a  étapes suivantes : (1) Préparation de l'acier (recuit 
de recristallisation et réduction des oxydes de d a c e ) ,  (2) Immersion dans le zinc liquide, 
(3) Essuyage de l'excès de zinc, et (4) Refioidissernent du revêtement. Dans le cadre de 
cette étude, seuls les trois paramètres cités précédemment ont été modifiés. Les autres 
variables du procédé ont été scrupuleusement maintenues constantes pour l'ensemble des 
revètements produits. 
Les principaux résultats ont été présentés dans deux publications : (1) « Effect of Process 
Parameters on inhibition Breakdown Mechanisms during Hot Dip Galvannealling» 
présenté i Galvatech '98 (Tokyo, Japon) et publie dans les comptes-rendus de Iron and 
Steel lmtitute of Japan (ISLJ) et (2) « Studies of the Morphology of the Al-rich Interfacial 
Layer Formeci during the Hot Dip Galvanizing of Steel Sheet » publié dans Materials and 
Metallurgical Triansactions A du mois de mars 1999. Le lecteur est invité à les consulter 
aux annexes iII et IV. Cependant, les prochaines pages reprennent l'ensemble des résultats 
présentés dans ces deux publications en plus de certains détails importants. 
if. 2.1 Microstructure des revêtements galvanisés et l'in hibition des réactions F a n  
Dans un premier temps, l'ampleur des réactions entre le Fe et le Zn a été étudiée afin de 
déteminer le degré d' inhiii tion obtenu aux différentes conditions d'élaboration. La teneur 
en Fe des revêtements a été mesurée par dissolution complète du revêtement. La figure 4.5 
permet de comparer, pour chacun des substrats étudiés (IF-TiMb, IF-Ti, ULC), l'effet du 
niveau d'aluminium dans le bain et du temps d'immersion sur la teneur en Fe des 
revêtements galvanisés. Les données numériques des analyses par dissolution sélective, 
telles que présentées à la figure 4.5, sont disponibles en annexe II. 
Le niveau d'aluminium dans le bain de galvanisation a un effet dominant sur la teneur en 
fer des revêtements. En effet, lorsque la teneur en Al est supérieure à 0,12% poids, le 
teneur en Fe est inférieure à 0,5 g/m' (4 % poids). Dans ces conditions, la nature du 
substrat ne montre aucun effet important sur la teneur en Fe des revêtements galvanisés. 
D'autre part, l o q u e  la teneur en Al du bain de galvanisation est inférieure à 0,13% poids, 
la teneur en Fe du revêtement est significativement plus élevée que dans le cas précédent. 
De plus, dans ces conditions, le teneur en Fe des revêtements augmente avec le temps 
d'immersion. Finalement, le type de substrat a un effet important sur la teneur en Fe des 
revêtements. La teneur en Fe des revêtements de l'acier ULC est toujours inférieure a ceux 
de l'acier IF-Ti/Nb. D'autre part, l'acier IF-Ti a un comportement intermédiaire. Ce 
phénomène est beaucoup moins important à û, 12% qu'à 0,10% Al dans le bain. Dans ce 
cas, seul l'acier IF-Ti/Nb montre un effet du temps sur la teneur en Fe des revêtements 
galvanisés. 
Figure 4.5 : Effet de 1s teneur en aluminium du bain, du temps d'immersion et de Ia 
nature du substrat sur la teneur en fer des revêtements galvanisés. 
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La mesure du niveau de Fe dans le revêtement donne une bonne indication de l'évolution 
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des réactions FeIZn. En effet, l'augmentation de la teneur en Fe en fonction du temps 




d'immersion indique certainement l'occurrence de réactions qui impliquent le Fe durant 
l'immersion dans le bain de zinc. De plus, l'effet du substrat indique que l'acier IF-TiNb 
donne plus facilement le Fe que les aciers IF-Ti et ULC. Cette observation importante 
i g, 
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confirme celles réalisées par Boutin (1997) et Baril et al. (1998) sur les mêmes substrats 
lors de la production de revêtements galvanisés-alliés (voir la figure 1, annexe m). 
Malgré ces observations, il est difficile de conclure sur le niveau d'inhïibition atteint lors de 
l'immersion puisque la teneur en Fe n'est pas négligeable même pour les revêtements 
produits dans le bain de 0,18% Al (entre 0'13 1 et 0,222 gCm' ou entre 0,257 et 0,406% 
poids). Cependant, la comparaison des teneurs en Al et Fe du revêtement, sous la foxme du 
ratio FdAl (voir figure 4.6)' permet l'interprétation beaucoup plus précise de l'évolution 
des réactions Fe/Zn. 
La figure 4.6 montre que le ratio FeAl diminue lorsque le teneur en Al soluble dans le bain 
aupente. L'effet du temps d'immersion est important dans les conditions où 
l'augmentation de la teneur en Fe en fonction du temps d'immersion est importante. Dans 
ces conditions, l'augmentation du rapport indique clairement que la majorité des 
réactions qui se produisent 
revêtement impliquent le Fe. 
pendant l'immersion et 
Conséquemment, l'effet 
solidification subséquente du 
substrat est dominant dans les 
mêmes conditions. L'effet du substrat devient moins important lorsque la teneur en Al du 
bain est supérieure ou égale à 0,12% poids. 
Le ratio Fe1A.i diminue rapidement pour atteindre une valeur proche du rapport de 
composition de la phase Fe& (0'83) quand la teneur en Al du bain devient supérieure ou 
égale à 0,15% poids. Dans ces conditions, le rapport FdAi constant indique que les seules 
réactions à se produire impliquent la même quantité de Fe et d'Al dans une proportion 
proche de la phase stable Fe&. Ce comportement indique que l'inhibition complète des 
réactions Fei211 est atteinte. Dans la portion intermédiaire des courbes (entre O, 12 et 0,15% 
Al), le rapport FdA1 est supérieur a celui du Fe2A15. Cependant, les effets du temps 
d'immersion et du substrat sont faibles. Pou. ces teneurs en Al, les réactions qui 
impliquent le Fe ne semblent pas se produire lors de I'immersion dans le bain de Zn 
contrairement au bain de 0,10% Al. Dans ces conditions, une certaine inhibition des 
réactions FdZn est maintenue lors de l'immersion. 
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Figure 4.6 : Effet de la teneur en aluminium du bain, du temps d'immersion et de la 
nature du substrat sur le rapport FeAi des revêtements galvanisés. 
Cependant, l'interprétation des figures 4.5 et 4.6 ne peut conduire qu'à une interprétation 
partielle du phénomène d'inhibition puisqu'il est impossible de conclure sur les phases 
présentes dans le revêtement. La caractérisation de la microstructure des revêtements 
conduit à une interprétation plus exacte de l'évolution des réactions FdZn en fonction des 
conditions d'dabontion. Les figures 4.7 et 4.5 illustrent les microstnictures observées 
dans les revêtements produits sur les trois types de substraf les cinq niveaux d'aluminium 
et, un temps d'immersion de 3 3  secondes. La microstnicture est mise en évidence à l'aide 
de la solution de Kilpatrick (199 1) ou par dissolution sélective de la couche de zinc à l'aide 
de la solution de 5% vol. HCI contenant 1% vol. d'une solution saturée en 
hexaméthylènetétramine. 
4.2.1.1 Galvanisation dans un bain de O, 10% A l  
Dans le cas des revêtements galvanisés dans un bain de 0'10% Al, l'immersion de 3,5 
secondes conduit a la formation d'intermétalliques Fe/Zn cypiques aux revêtements 
partiellement alliés qui ont des teneurs en Fe non-négligeables (>1% poids). Le niveau 
d'inhibition des réactions F a n ,  dans ces conditions, semble très limite ou pratiquement 
nul. Les intmétailiques se retrouvent sous deux fomes : (1) les zones alliées localement 
(ZAL), et (2) les cristaux de 4 uniformément répartis a la surface de l'acier (voir figures 4.7 
et 4.8). Les ZAL sont formées d'une succession de phases FdZn : la phase la plus riche en 
Fe (ï) en contact avec l'acier, la phase de teneur en Fe intermédiaire (6 compact et 
palissade), et la phase pauvre en Fe (r). Des cristaux de 6 couvrent la d a c e  de l'acier et 
des ZAL. 
ULC IF-Ti IF-TifNb 
Figure 4.7 : ERet de la teneur en aluminium du bain et de la nature du substrat sur 
la microstructure, en coupe transversale, des revêtements galvanisés. - Immersion : 
3,s secondes. 
ULC 
Figure 4.8 : Vue plane de la surface des revêtements après la dissolution sélective de 
Ia couche riche en zinc. - Immersion : 3,5 secondes - Substrat : ULC. 
La quantité et la distribution des ZAL et 6 dépendent directement de la nature chimique du 
substrat. Ainsi, l'acier UL,C ne contient que très peu de ZAL et la d a c e  est, malgré tout, 
couverte de 6. D'autre part, l'acier IF-Ti montre de nombreuses ZAL qui sont, par endroit, 
coalescées. L'acier I F - T M  montre une couche d'intermétalliques FdZn fortement 
développée où la succession de phases correspond à celle observée dans les ZAL. La 
surface de l'acier est entièrement couverte d'une couche d'intermétailiques. Donc, le taux 
de réaction entre le Fe et le Zn est beaucoup plus grand avec l'acier IF-Ti/Nb qu'avec les 
aciers IF-Ti et üLC. 
Ce comportement est effectivement identique à celui observé aux figures 4.5 et 4.6. Les 
figures 4.9 et 4.10 confument cette observation. En effet, lorsque l'immersion est 
prolongée de 1 à 6 secondes, la quantité et la taille des ZAL, la teneur en Fe et le rapport 
FdAl du revêtement augmentent d'une maniére significative. Cette augmentation est 
d'autant plus grande lorsque le substrat IF-Ti/Nb est comparé au ULC. Ces observations 
indiquent que les réactions FdZn (qui foxment les ZAL) se produisent principalement lors 
de l'immersion dans le bain de zinc. 
Tel que révélé par la technique de dissolution sélective séquentielle (voir section 3.4.2. l), 
les ZAL se forment aux joints de grains du substrat, plus particulièrement aux joints de 
grains triples (voir figure 4. L 1). De plus, les joints de grains ayant une forte désorientation 
cristalline :;ont des sites de germination privilégiés pour les ZAL. La figure 4.12 illustre 
cette observation. D'une part, l'image générée à l'aide des électrons secondaires montre la 
topographie de la surface de l'acier après décapage de la couche de zinc. D'autre part, 
l'image des électrons rétrodiffusés montre un contraste de type cxistallographique. Dans ce 
cas, deux grains adjacents de niveaux de gris très différents peuvent indiquer un joint de 
grains de forte désorientation. Les flèches de la figure 4.12 indiquent des régions 
initialement occupées par des ZAL et qui correspondent à des joints entre des grains 
montrant un contraste relativement prononcé. 
Figure 4.9 : Effet du niveau d'aluminium dans le bain et du temps d'immersion sur 
la microstructure des revêtements galvanisés. - Substrat : ULC - Refroidissement : 
azote gazeux. 
1 seconde 3.5 secondes 6 secondes 
Figure 4.10 : Effet du niveau d9aiuminium dans le bah et du temps d9immersion 
sur la microstructure des revêtements galvanisb. - Substrat: IF-TüNb - 
Refroidissement : azote gazeux. 
Figure 4.11 : Vue plane de la surface de l'acier après dissolution de la couche riche 
en zinc (HN03 fumant) d'un revêtement galvanisé. - Immersion : 3,s secondes - 
Bain : 0,10% Al -Substrat : ULC. 
image en électrons secondaires Image en électrons rétrodiffusés 
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Figure 4.12 : Vue plane de la surface de l'acier après dissolution de la couche riche 
en zinc (HN03 fumant) d9un revêtement galvanisb. - Immersion : 3,s secondes - 
Bain : 0,10% Al - Substrat : ULC. 
La formation de ZAL aux joints de grains triples etlou de forte dbonentation indique que 
la diffusion du Fe et/ou du Zn a une très grande importance sur celle-ci. Cette observation 
confime certainement le modèle initialement proposé par Hisamatsu (1 989) et complété 
par Gutmiann et al. (1995). Selon ce modèle, la diffusion du Zn dans le substrat et 
l'obtention d'une teneur critique en Zn (maturation dans un volume critique) sont 
nécessaires à la formation des ZAL. Les seuls endroit. propices à ces conditions sont les 
joints de grains triples et les joints de grains de forte désorientation. 
La figure 4.13 illustre un spectre Auger obtenu d'un joint de grains triple qui était occupé 
par une ZAL (voir figure 4.11). L'intensité des pics de Zn et de Fe est très importante, 
alors qu'aucun pic d'aluminium n'est observé. L'analyse chimique, en microscopie 
électronique Auger, des sites qui étaient occupés par des ZAL a permis de confirmer la 
présence d'une quantité importante en zinc. Cette observation appuie le mécanisme 
proposé par Guthnann (1995). Toutefois, ces analyses ne permettent pas de conclure nir la 
forme et la localisation exacte du zinc (en solution dans le joint de grains ou sous forme 
d'interrnétailiques Fe/&). 
Figure 4.13 : Spectre Auger de la surface d'une discontinuith de la couche 
d'interface d'un revêtement galvanisé. - Bain : 0,10% Al - Substrat : ULC - 
Immersion : 3,s secondes. 
Finalement, les effets du type de substrat sur la teneur en Fe des revêtements et la quantité 
de ZAL sont cohérents avec ces dernières observations. En effet, le niveau de stabilisation 
des aciers étudiés dans ce projet, qui est une indication de la quantité de carbone libre aux 
joints de grains (voir tableau 3.1). montre bien que le substrat ULC devrait contenir 
beaucoup plus dc carbonc libre que les aciers IF (qui ne denaient pas en contenir). 
Conséquemment, les joints de grains, chargés en carbone, montrent une moins grande 
susceptibilité à la fornation des ZAL que dans le cas des aciers IF. Cette classification 
n'est pas aussi juste lorsque les aciers IF sont comparés entre eux. Dans les deux cas, la 
stabilisation est complète, comme en témoignent les excès en Nb. Dans les deux cas, les 
joints de grains ne devraient pas contenir de carbone libre. Toutefois, l'acier IF-Ti/Nb 
montre une plus grande susceptibilité a la formation des ZAL que l'acier IF-Ti. 
Cette différence de comportement pourrait être expliquée par : 
(1) une quantité de carbone libre différente entre les deux aciers à cause du tme de 
stabilisation favorisé. La stabilisation au Nb est réputée plus efficace mais a un impact 
majeur sur la texture obtenue après recristallisation (Mitchell et Gladrnan, 1998; Taylor 
et Speer, 1998; Monta et Hosoya, 1998). 
(2) une taille des .& significativement différente entre les deux aciers (Jordan et 
Marder. 1997). La densité de joints de grains en surface serait don diffëraite et 
conséquemment le nombre de sites germination potentiels pour les ZAL serait 
différent. 
(3) une texture cristailom~hique significativement différente entre les deux aciers. 
(4) une rugosité de d a c e  différente entre les deux aciers. 
Les différences majeures entre les deux aciers sont : ( 1) la teneur totale en carbone (IF- 
Ti :0,004 et IF-TMb : 0,0028) et (2) la teneur en Nb (IF-Ti : 0,017 et IF-Ti/Nb : 0,027). 
Toutefois, selon les équations d'équilibre présentées à la section 3.1.1 ., les deux aciers 
devraient être complètement stabilisés. De plus, l'acier IF-Ti présente un excès en Nb plus 
important que l'acier IF-Ti@& (voir annexe 1). Puisqu'aucune information a'a bté obtenue 
concernant l'histoire de ces aciers (température et taux de refroidissement lors du laminage 
à chaud), il est donc difficile de déterminer le niveau de carbone libre dans l'acier au 
moment de la galvanisation. Toutefois, la chimie des deux aciers devrait donner une 
stabilisation complète du carbone. 
D'autre part, la taille des grains du substrat I F - T M  est légèrement inférieure à celle de 
l'acier IF-Ti (voir annexe 1). Cette différence affecte la densité surfacique de joints de 
grains (voir tableau A.3). Ainsi, la quantité de joint de grains à la surface de l'acier IF- 
TiNb est significativement plus grande qu'à la surface du IF-Ti (soit 0,244 Cimlpm' pour 
le IF-TiMb et 0,169 pmlPm2 pour le IF-Ti). Donc, le nombre de sites de gemination 
potentiels (où la désorientation cristalline est favorable) est beaucoup plus grand (environ 
1,44X) pour l'acier IF-TiNb en comparaison a l'acier IF-Ti. Le nombre de sites de 
germination est associé, par le fait m b e ,  à la texture en surface de l'acier qui détemine 
(en partie) le niveau de désorientation cristalline entre les grains adjacents. Cette 
observation vient appuyer l'hypothèse émise précédemment ainsi que les observations 
réalisées par Jordan et Marder (1997). Ceux-ci ont, en effet' démontré l'effet de la taille 
des grains sur le temps d'incubation avant la formation des ZAL et sur leur muence dans 
un bain de 0,20% Al. 
L'étude de la texture des trois aciers a montré quelques différences significatives au niveau 
de la proportion des plans paraileles à la surface de la tôle (voir annexe 1). Ainsi, l'acier 
IF-Ti/Nb présente significativement moins de plans (11 1) pardeles à la d a c e ,  en 
comparaison avec l'acier IF-Ti (439 pour IF-TiMb contre 6'20 pour IF-Ti). D'autres 
différences moins importantes sont aussi observées sur les autres plans étudiés. L'acier IF- 
TiNb semble montrer une texture de type a quasi-fibre 1) (où il y a une forte densité de 
plans (1 11) parallèles à la surface de l'acier) beaucoup moins prononcée que dans le cas de 
l'acier IF-Ti. Conséquemment, la probabilité d'avoir des grains adjacents d'orientations 
cristallines très différentes est beaucoup plus grande dans l'acier IF-Ti/NI, que dans l'acier 
IF-Ti. D ' a ~ e  part, l'acier LZC mmtre une texture « quasi-fibre » rnoutï prononck que 
l'acier IF-Ti. Malgré cette différence de texture l'acier est beaucoup moins susceptible a la 
formation des ZAL. Ceîte caractéristique est certainement lié à la présence de carbone 
libre aux joints de grains. 
Ces observations apportent d'importantes confhmations aux hypothèses émises 
précédemment. Toutefois, il est difficile de juger précisément de l'effet des différences 
entre les substrats puisque les caractéristiques autres que la chimie n'ont pas été contrôlées 
dans le cadre des essais. Los de la galvanisation dans un bain qui contient 0,098% poids 
d'aluminium soluble, la observations précédentes suggérent que: 
L'inhibition des réactions F a n  est inexistante (ou du moins très limitée) lors de 
l'immersion (pour des temps supérieurs ou égaux à 1 seconde); 
L'enrichissement en Fe du revêtement galvanisé et l'augmentation du rapport Fe/Ai 
sont reliés principalement à la formation des zones alliées localement (ZAL) pendant 
I'Unmersion dans le bain de zinc; 
Les ZAL sont initialement formées aux joints de grains triples eVou fortement 
désorientés et eues se propagent le long des joints de grains; 
La composition chimique de l'acier, la taille des grains et la texture ont un impact 
direct sur le taux de formation et la vitesse de croissance des ZAL. Une grande 
susceptibilité aux ZAL est liée à l'absence de carbone libre aux joints de graias et a une 
texture moins prononcée. 
4.2.1.2 GaIvanisation dans des bains de 0,12% et 0,13% A l  
Les revêtements produits dans ces deux conditions présentent un grand nombre de 
similitudes. Pour l'une ou l'autre des compositions de bain, les revêtements obtenus sur 
les aciers ULC et IF-Ti, après 3'5 secondes d'immersion (voir figures 4.7 et 4.8)' 
prbentent des mic~ostnictures identiques. Contrairement aux revèremenrs ob~enus dans le 
bain de 0,10% Al, il n'y a pas ou peu de ZAL. De nombrewr cristaux isolés de < sont 
présents bien que la quantité en soit légèrement M e u r e  en comparaison aux revêtements 
produits dans le bain de 0,10% Al. Tel qu'illustré à la figure 4.5, la teneur en Fe des 
revêtements est identique pour les deux types de substrats (ULC et IF-Ti) lorsque les 
échantillons produits dans l'un des bains sont comparés entre eux. Le rapport Fe/M est 
aussi identique pour les deux types de substrat et supérieur à celui du FeAIS (voir figure 
4.6). De plus, le niveau de Fe augmente avec le temps d'immersion (environ 50%) bien 
que le rapport Fe/M reste pratiquement constant (variations inférieures aux erreurs 
cumulatives d'environ 10%). Les figures 4.9, 4.14 et 4.15 montrent l'évolution de la 
microstructure en fonction du temps d'immersion et du type de substrat. Dans ces 
conditions (0,12% et 0,13% Al), la microstructure des revêtements ne change pas en 
fonction du temps d'immersion et du type de substrat. La surface de l'acier est couverte de 
cristaux isolés de 6 et d'une couche relativement unifonne de fins petits cristaux (voir 
figure 4.15). Le nombre et la distribution de ces cristaux (6 et les autres) ne changent pas 
en fonction du temps d'immersion et du type de substrat. Seuls les revêtements produits 
sur l'acier IF-TiNb dans un bain de O, L 2% Al font exception à cette observation. 
Le tableau 4.1 résume les résultats des analyses chimicpes, réalisées par spectrométrie des 
rayons-x (EDS) au MEB, sur les cristaux observés à la d a c e  de l'acier après dissolution 
de la couche de zinc. Des cristaux similaires à ceux observés à la figure 4.15 ont été 
analysés. Les cristaux de la région 2 correspondent à la phase 6. La région 3 montre une 
composition en Fe et Al beaucoup plus élevée qui correspond probablement à l'analyse 
simdtanée de la couche mince de FeAls et du substrat d'acier. 
1 seconde 6 secondes 
Figure 4.14 : Vue plane de la surface des revêtements après la dissolution sélective 
de la couche riche en zinc. - Bain : 0,13% Al. 
Tableau 4.1 : Composition chimique des cristaux qui couvrent la surface de Pacier 
des revêtements produits dans un bain de 0,13%Ai. 
Échantillon Teneur (% poids) Fe Zn Al 
r 
PU82 - ULC - 1 s 
9,07+0J2 Région 2' S9,6W ,82 1,29-10,07 
' 
- 
*En référence a la figure 4-15 
Figure 4.15 : Vue plane de la surface des revêtements après la dissolution sélective 
de la couche riche en zinc. Bain : 0,12% Al. 
Les figures 4.1 6 et 4.1 7 montrent les spectres d'électrons Auger obtenus des régions 1 et 2 
de la figure 4.15. Ces spectres indiquent bien la différence majeure, au niveau du contenu 
en Fe, Zn et Al, des phases qui ont été identifiées à du 6 (région 1) et du 6 (région 2). La 
phase < ne contient pas d'AI a un niveau détectable par la technique. D'autre part, la phase 
6 a une teneur plus importante en Fe et une teneur non négligeable en Al. Ces observations 
sont cohérentes avec les résultats présentés au tableau 4.1 et les données rapportées dans la 
iittérature (voir tableau 2.3). 
Figure 4.16: Spectre Auger de la couche de cristaux qui couvent la surface de 
l'acier dans la région 2 (voir fig. 4.15). - Bain : 0,12% Al - Substrat : IF-Ti - 
Immersion : 3,5 secondes. 
&C.v 10.00 
I@ t.mw' 
n c . ~  0.0 rio* 
Figure 4.17: Spectre Auger de la couche de cristaux qui couvrent la surface de 
l'acier dans la région 1 (voir fig. 4.15). - Bain : 0,12% Al - Substrat : IF-Ti - 
Immersion : 3,s secondes. 
Comme il a été présenté au chapitre 2, la présence de cristaux de 6 et de 6 a été observée 
dans des revêtements galvanisés dans des conditions similaires (Kiusalaas et aL, 1989; 
Simard, 1993; Koesveld et al., 1995). Dans la majorité de ces cas (sauf celui de Simard, 
1993), les phases ont été identifiées par diffiction des rayons-x sur une plage relativement 
grande d'un échantillon décape sélectivement Simard (1993) a identifié la phase 6 par 
analyses chimiques (EDS) en microscopie électronique en transmission. 
Plus récemment, Leprêtre et al. (1998) ont observé des microsîructures très similaires à 
celles présentées précédemment. ils ont identifié les petits cristaux (entre les cristaux de Q 
a la phase S. Mais cette évaluation ne fut basée que sur la forme générale des cristaux. 
Aucune analyse chimique n'a été rapportée. 
McDevitt et Meshii (1998) ont déterminé que les petits cristaux sont, en fait, constitués de 
la phase Ti. Les analyses par difnaction électronique, en microscopie électronique en 
transmission, ont permis d'identifier leur structure cristalline. Selon leur interprétation, la 
surface de la couche de Fe& est couverte de petits cristaux de Ti et de cristaux allongés 
de I;. Les microstructures (en vue plane) présentées par ces auteurs sont très similaires à 
celles des figures 4.14 et 4.15. 
La figures 4.18 et 4.19 présentent les clichés de diffiction obtenus en configuration en 
angle rasant (0,5O). Dans cette configuration, les rayons-x incidents sont beaucoup mollis 
pénétrants et l'information cristallographique obtenue provient des premiers micromètres 
de la sudace analysée. Afin de déterminer les phases présentes a l'interface, les 
échantillons décapés par dissolution sélective (tel que présentés aux figures 4.14 et 4.15) 
ont été utilisés. La configuration en angle rasant pose toutefois des problèmes 
d'interprétation importants associés (1) à un élargiss~nent spectral relié à une 
défocalisation du faisceau de rayons-x et (2) à une intenstité relative des pics qui ne peut 
pas être reliée facilement à une texture ou aux chartes pour la difFaction des poudres. De 
plus, le tris grand nombre de pics des clichés pour les phases individuelles augmente la 
complexité et l'identification des phases présentes. Malgré ces limitations, les clichés de 
difiction indiquent, dans le cas des revêtements produits dans un bain de 412% Al et du 
substrat ULC, la présence des phases 6, 6 (36,27O et 43'83') et Ti (35,62O et 43'82'). 
Cependant, à cause des limitations émises précédernent, il est impossible d'établir la 
proportion de chacune des phaxs ainsi que lem évolution cn fanclion du tsmps 
d'immersion bien que les figures 4.14 et 4.15 ne montrent pas de variations significatives 
de la proportion et de la quantité de ces phases en fonction du temps d'immersion. faut 
mentionner qu'une source d'erreur supplémentaire est associée au manque de contrôle et 
de répétabilité de la dissolution sélective avec de l'hexaméthylènetétramine. 
Figure 4.18: Cliché de ainraction des rayons-x, en configuration en angle rasant, 
d'un échantillon après dissolution sélective de la couche fiche en zinc. - Bain : 
0,1296 Al - Substrat : ULC. 
Dans le cas des revêtements produits dans le bain de 0,13% Al (voir fig. 4.19) , la phase rI 
est visible après une seconde d'immersion (pics à 35,62 et 36,00°). De plus, pour les 
temps d'immersion plus long, les pics des phases Ti (surtout 35,62') et 6 deviennent plus 
importants. Il est cependant difficile de conclure que la proportion relative de TI augmente 
en fonction du temps d'immersion à cause, encore une fois, des limitations associées à la 
préparation des échantillons. Contrairement aux échantillons produits à 0,12% Al, les pics 
de la phase 6 ne sont visibles a aucun des temps d'immersion étudiés. Les pics observés 
dans le cas du bain à O,l2% Al pourraient être reliés à la présence de quelques ZAL 
(composées de 6). 
6 secondes 
Figure 4.19: Cliché de diffraction des rayons-x, en configuration en angle rasant, 
d'un échanüüon après dissoiution sélective de la couche riche en zinc. - Bain : 
0,13% Al - Substrat : ULC. 
Figure 4.20: Ciiche de diffraction des rayons-x, en configuration en angle rasant, 
d'un échantillon après dissolution s&lective de la couche riche en zinc. - Bain : 
0,13% AL - Immersion : 1 seconde. 
Les substrats IF-Ti et IF -Tm montrent les mêmes caractéristiques. Les pics des phases ( 
et ri sont visibles sur les clichcis de difiction (voir figure 4.20). 
Les résultats présentés aux pages précédentes montrent une certaine incohérence entre les 
analyses chimiques réalisées au MEB (tableau 4. l), au microscope Auger (figures 4.16 et 
4.17) et les phases déterminées par diffiction de rayons-x (figures 4.18, 4.19 et 4.20). 
Bien que les trois techniques permettent d'identifier sans problème la phase (sous la 
fome de cristaux allongés), eues ne conduisent pas à une identification unique de la phase 
qui compose les petits cristaux visibles entre les cristaux de c. 
Premièrement, la microscopie Auger ne donne qu'un résultat qualitatif et ne peut être 
utilisée pour identifier précisément cetie phase. Ces analyses pmettent cependant de 
conclure qu'il y a, entre les grains de 6, une phase riche en Zn et Fe qui contient aussi de 
l'Al. 
Deuxièmement, la configuration utilisée pour réaliser les analyses chimiques au MEB pose 
certaines limitations. En effet, les phases qui sont sous la phase visible a la surface peuvent 
contribuer aux signaux collectés par le détecteur de rayons-x (EDS) et nuire à la 
quantification. La résolution spatiale (en profondeur), dans les conditions utilisées par 
l'analyse (12 keV), est d'environ 0'8, 0,5 et 0,25 prn pour Al, Fe et Zn respectivement. Les 
coupes transversales présentent aussi des limitations importantes à cause des contributions 
associées aux phases voisines. 
Troisièmement, l'identification par difhction des rayons-x est beaucoup plus précise 
puisqu'elle est sensible à la cristallographie de la phase. L'identification n'est pas (ou très 
peu) influencée par les phases voisines. Seules les intafërences spectrales peuvent poser 
des problèmes d'interprétation. De plus, le volume analysé est très grand (1 x 2000 x 
10000 pm) en comparaison aux analyses chimiques au MEB (sphère de 0,8 pm de 
diamètre pour chaque analyse). L'impossibilité de localiser précisément la phase détectée 
constitue une limitation importante de la technique. 
Finalement, les analyses chimiques (PEELS) en microscopie électronique en transmission 
sur des coupes transversales réalisées par ultramicrotomie permettraient de résoudre ce 
problème d'identification. Cependant, le nombre restreint d'échantillons analysés réduit la 
probabilité de l'observation. Conséquemment, un seul grain ayant la composition 
chimique du ri a été détecté. La phase riche en aluminium et la phase ont aussi été 
observées (ces résultats seront présentés aux sections suivantes). 
Grâce â l'ensemble des résultats obtenu, il est possible de tirer certaines conclusions sur la 
microstructure des revêtements produits dans des bains de 0,12 et 0,13% Al. 
1. Les analyses chimiques, par dissolution sélective, montrent que le niveau de Fe 
augmente légèrement alors que le rapport Fe/M ne change pratiquement pas en 
fonction du temps d'immersion. Ce rapport Fe/Al, supérieur à celui du Fe&, suggère 
la présence de phases riches en Fe et/ou Al. La proportion de ces phases ne devrait pas 
(ou ttk peu) changer en fonction di: temps d'immersion (si leur composition chimique 
est relativement constante). 
2. Deux morphologies de cristaux sont présentes à l'interface entre le revêtement et 
l'acier: (a) des structures allongées et (b) de petites plaquettes entre ces cristaux 
allongés. Le quantité et la proportion de ces deux types de cristaux ne changent pas en 
fonction du temps d'immersion. 
3. Les cristaux allongés sont consititués de la phase 6.  Ceci est cohérent avec la majorité 
des publications. 
4. Contrairement a l'interprétation de Koeweld et al. ( 1995)' les cristaux en forme de 
plaquette sont composés d'une phase riche en Zn et Fe (et qui contient très peu d'Al) et 
non de la phase FM5. 
5. Contrairement à Hertveldt et al. ( 1 998), Leprêtre et al. ( 1 998), Koesveld et al. ( 1995)' 
et Kiusalaas et al. (1989), la phase S n'a pas été détectée par diflkction des rayons-x. 
Cependant, la diffritction des rayons-x a pexmis d'identifier la phase dans la région 
de l'interface entre le revêtement et l'acier. Les cartes PEELS ont confinné la présence 
d'une phase ayant la composition du Ti. Enfin, les analyses Auger ont permis 
d'associer cette phase aux cristaux en forme de plaquette. Cette observation confirme 
celles réalisées par McDevitt et Meshii (1998). Ceux-ci ont proposé que les petits 
cristaux entre les grains allongés de 6 soient composés de la phase Ti. 
Finalement, comme mentionné précédemment, dans le cas des revêtements produits sur 
l'acier IF-Ti/Nb dans un bain de 412% Al les revêtements montrent une quantité 
importante de ZAL, particulièrement lorsque l'immersion est prolongée à 6 secondes (voir 
figure 4.10). Ceci peut aussi être observé sur les courbes de la figure 4.5. Le niveau de Fe 
des revêtements obtenus sur I'acier IF-TiN, après une immersion de 6 secondes dam le 
bain de 0,12% Al, est beaucoup plus élevé en comparaison aux revêtements produits sur 
les autres aciers, dans des conditions similaires. Cette observation confirme que la 
contribution majeure à la teneur en Fe des revêtements est la formation et la croissance des 
ZAL. Lorsque des W ne sont pas formées, la quantité de cristaux de 6 n'augmente pas 
pour des immersions prolongées de 1 a 6 secondes. Conséquemment, la teneur en Fe des 
revêtements n'augmente que légèrement (200% d'augmentation pour les revêtements 
obtenus à 0,10% Al contre 60% pour ceux obtenus à 0.12%). 
4.2.1.3 Galvanisation dans un bain de 0,16% A l  
Les revêtements produits à partir des aciers IF-Ti et ULC montrent de très faibles teneurs 
en Fe et un rapport FdAI pratiquement identique a celui de Fe& (voir figures 4.5 et 4.6). 
La rnicrostnicnire qui correspond à ces conditions est constituée d'une couche de zinc pur 
a la surface de l'acier avec de petits cristaux cubiques à l'interface. Ces cristaux sont 
constitués de la phase c. La taille de ces cristaux est relativement uniforme (f0,Sprn). 
Dans le cas du substrat IF -Tm,  ces cristaux de ( sont légèrement plus gros (1 pm). 
Conséquemment, la teneur en Fe est plus élevée et le rapport Fe/M n'est pas égal à Fe&s. 
La figure 4.9 montre que la taille des cristaux augmente en fonction du temps d'immersion. 
Ceci est contraire aux observations réalisées par Kiusalass et al. (1989) et Tang et Adam 
(1993) où, pour une même teneur en Al dans le bain, de petits cristaux de 6 sont formés 
pour les faiales temps d'immersion et disparaissent pour les temps plus longs. Cependant, 
le temps d'immersion maximum utilisé dans le d e  de ces travaux (6 secondes) est 
inférieur au seuil où les cristaux de j disparaissent (10 secondes). De plus, le taux de 
refroidissanent a un impact majeur sur la taille, le nombre et la distribution de ces cristaux 
comme en témoigne la figure 4.21. Ainsi, lorsque le taux de refioidissernent est deux fois 
plus grand (5'C/s et 12OC/s pour l'azote gazeux et liquide respectivement), les cristaux de 
j sont pratiquement inexistants. Certe observanon confimie i'hypothèse qui a ére 
initialement émise par Guttmann et al. (1 995) qui veut que la présence de ces cristaux soit 
reliée à la précipitation, lors du refroidissement, de la phase à partir du Zn liquide 
sursaturé en Fe. De plus, ce phénomène peut expliquer les variations en nombre et en taille 
observées sur les coupes tfansversales de la figure 4.9. En effet, une faible fluchiation du 
gaz d'essuyage et/ou du gaz de refroidissement peut changer légèrement le taux de 
refioidissernent . 
Tel qu'illustré à la figure 4.22, les cristaux de 6 se forment à la surface de la couche riche 
en aluminium et les cubes ainsi formés semblent reposer à la surface celle-ci. La 
microstructure observée à la figure 4.22 confirme que la majorité des phases présentes dans 
le revêtement sont le zinc et le Fe2& En effet, les cristaux visibles en arrière-plan de la 
phase 6 correspondent à la phase riche en Al. La caractérisation détaillée de celle-ci sera 
présentée aux sections suivantes. 
4.2.1.4 Galvanisation dans un bain de 0.18% A l  
Dans ces conditions, les trois substrats et les trois temps d'immersion donnent des 
revêtements qui ont un rapport FdAI similaire à celui de FqAis (soit une moyenne de 
0,795W,06 1 pour les 9 combinaison de conditions). Les figures 4.7 et 4.8 confirment cette 
observation. En effet, les micrographies en coupe transversale des revêtements galvanisés 
ne montrent aucun intexmétallique Fe/Zn. Dans ces conditions, l'inhibition est complète et 
le Fe présent dans le revêtement est lié à L'AI sous la forme de Fe&. 
Figure 4.21 : Effet du refroissement sur la présence de 6 dans les revêtements 
galvanisks. - Substrat: IF-TüNb - Bain : 0,16% Al - Immersion : 6 secondes - 
Refroidissement (a) Azote gazeux et (b) Azote Liquide. 
Figure 432 : Microstructure en vue plane du revêtement produit dans un bain de 
0,16% Ai, pour une immersion de 3,s secondes et avec le substrat de type ULC, 
après les dissolutions sélectives qui révèlent (1) les interm~talliques FdZn @Cl 5% 
vol. + 1% de hexaméthyPnetétrarnine) et (2) la couche d'interface ( H m 3  b a n t ) .  
Le tableau 4.2 résume I'ensemble des observations réalisées sur les échmtiLIons galvanisés 
afin d'établir le niveau d'inhibition en fonction des conditions d'élaboration. 
Tableau 4.2 : Résumé des observations sur la microstructure des revêtements 




Grains de 6 et ZAL 
ZAL 2 Iorsque temps t71 
Fe3 lorsque 
FdAIg lorsque t 2  
Grains de 6 (allongés) et 
ri @lawen=) 
Fe3 légérernent lorsque t 2  
Fe/M constant lorsque t 2  
Grains de 6 (aiiongés) et 
ri @laquenes) 
Fe2 légèrement lorsque ta 
Fe/M constant lorsque r7i 
Grains de < (petits cubes) 
Fe constant lorsque tZ 
F t M Y  légèrement avec (71 
Fe/Ai = Fe& (sauf 1s) 
Aucune phase Fe/Zn 
Fe constant lorsque (71 
FeM constant lorsque t71 
F M  = 
Substrat 
IF-Ti 
Grains de 6 et ZAL 
ZAL > que ULC 
ZAL 71 lorsque temps (3 
Fe71 Iorsque (3 
Fe > que ULC 
FdA12 lorsque t 3  
Fe/A1> que üLC 
Grains de 4 (allongés) et 
r, @Iaquettes) 
Fe3 légèrement lorsque tZ 
Fe = à ULC 
FdA1 constant lorsque r 3  
FdAl = à ULC 
Grains de 6 (allongés) et 
ri (Plaque-) 
Fe2 légérernent lorsque t71 
Fe = à ULC 
F U  constant lorsque tg 
Fe/AI = a ULC 
Grains de 6 (petits cubes) 
Fe constant lorsque (71 
Fe/Allrt légèrement avec t71 
FdAl= Fe& (sauf 1s) 
Aucune phase Fe/Zn 
Fe constant lorsque t z  
FdAl constant lorsque (71 
FdAi = Fe,& 
IF-TifNb 
ZAL 
ïAL > que IF-Ti 
ZAL* couche continue 
lorsque temps t2  
Fe3 torsque r 3  
Fe > que IF-Ti 
FdAiJ lorsque t a  
FdAi > que IF-Ti 
Grains de 4 (dong&), 
(plaquettes) et ZAL (6 S.) 
Fe71 Iorsque (71 (surtout 6 S.) 
Fe = à ULC 
FdAia lorsque ty (6 S.) 
Fe/Al= à LJLC 
Grains de (aiiongés) et 
ri (plaquettes) 
Fe2 légèrement Iorsque t7l 
Fe=àULC 
Fe/Ai constant lorsque ta 
FdAI=àULC 
Grains de 6 (petits cubes) 
Fe constant Iorsque ta 
F M Y  légèrement avec 271 
FdAi = Fe& (sauf 1-3,s s) 
Aucune phase Fe/Zn 
Fe constant lorsque t 3  
FdAi constant lorsque ta 
Fe/A1= Fe& 
4.L2 Distribution de I'alirminiuni dans les revêtements galvanisés 
La section précédente a présenté l'effet de la teneur en aluminium dans le bain sur 
l'évolution des réactions entre le fer et le zinc. À la lumière des résultats obtenus et de 
ceux qui ont été publiés récemment, l'effet de l'aluminium sur le mécanisme d'inhibition 
est diEdement contestable. Puisque I'dumlliirun joue ua rôle importanf iors de la 
galvanisation, l'étude de sa distribution a l'intérieur des revêtements peut certainement 
aider a la compréhension des mécanismes d'inhibition des réactions FeiZn. 
Les techniques de dissolution sélective ont permis d'évaluer la distribution macroscopique 
de l'aluminium dans les revêtements galvanisés. Selon la sélectivité des différentes 
solutions de décapage, les teneurs en Al, en Zn, et en Fe du revêtement complet, de la 
couche riche en Zn (incluant les intermétalliques Fe/& ainsi que la couche de zinc) et de la 
couche d'interface (riche en Al) ont été mesurées pou. l'ensemble des conditions étudiées. 
Tel que discuté dans le chapitre 3, ces techniques se sont avérées relativement précises 
pour la détermination de Al malgré les limites pour la mesure du Fe et de Zn (sauf pour le 
cas de la dissolution du revêtement complet où un inhibiteur de corrosion limite l'attaque 
du substrat lors du décapage). 
La figure 4.23 illustre l'ensemble des résultats obtenus par dissolution sélective des 
revêtements galvanisés selon chacune des conditions présentées à la figure 3.1. Cette 
figure permet donc de comparer, pou. chacun des substrats étudiés (ULC, IF-Ti et IF- 
Ti/Nb), l'effet du temps d'immersion et de la teneur effective en aluminium du bain de 
galvanisation sur la distniution de l'aluminium dans le revêtement. Les données 
numériques de ces figures sont disponibles en annexe II. 
La caractérisation chimique du revêtement entier (incluant la couche de zinc pur, les 
intermétalliques Fe/Zn et la couche d'interface riche en aluminium) montre que la teneur 
en AL du revêtement augmente avec l'augmentation de la teneur en Al du bain de 
galvanisation. De plu, la teneur en Al du revêtement augmente avec l'augmentation du 
temps d'immersion Enfin, l'effet de la nature du substrat d'acier est beaucoup plus 
difficile à déterminer. En effet, il semble que les aciers IF aient un comportement 
beaucoup plus imprévisible que l'acier ULC. 
La forme des courbes sue~ère -+ trois régions importantes qui méritent d'être discutées plus 
en détail : (1 ) 0,16-0,18% Al dans le bain, (2) 0,13% Al, et (3) 0'10-0,12% Al. Bien que le 
nombre d'échantillons par condition soit limité à un seul, les tendances peuvent être 
déterminées pour ces trois régions. Cependant, certains points, particulièrement dans le cas 
des aciers IF, présentent un comportement marginal et pourront faire, éventuellement, 
l'objet d'une caractérisation plus approfondie. Les prochaines sections présentent, en 
détail, les résultats obtenus dans les trois gammes de conditions suggérées précédemment. 
Afin d'aider a la comparaison entre les différentes conditions d'élaboration, les principaux 
résultats ont été regroupés pour la majorité des cas. 
4.2.2.1 Revêternentsproduits avec 0.16 à 0.18% Al eflectifdans le bain 
D'une manière générale, la teneur en Al des revêtements galvanisés augmente (voir figure 
4.23) lorsque : (1) la teneur effective en Al du bain de galvanisation augmente, et/ou (2) le 
temps d'immersion augmente. 
L'effet de la nature du substrat est beaucoup plus faible. Par contre, l'effet de l'acier 
devient significatif lorsque le temps d'immersion augmente de 1 à 6 secondes. Alors, les 
revêtements obtenus sur l'acier IF-TiNb montrent des teneurs en Al plus élevées que 
cella de l'acier ULC tandis que l'acier IF-Ti a un comportement intermédiaire. D'autre 
part, pour un temps d'immersion de 1 seconde, les teneurs en Al des revêtements sur l a  
trois substrats sont similaires. 
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Figure 4.23 : Effet de la teneur en aluminium du bain, du temps d'immersion et de 
la nature du substrat sur la distribution de lsaluminium dans les revêtements 
galvanisés. 
La figure 4.23 illustre la quantité d'Al contenu dans le revêtement, dans la couche riche en 
zinc (incluant les intermétallique Fe/Zn) et la couche riche en aluminium. Dans le cas des 
bains de galvanisation qui contiennent entre 0'16 et O, 1 8% Al, la majeur partie (entre 73 et 
88%) de l'aluminium se trouve dans la couche d'interface qui est riche en Al. 
Puisque l'Al est principalement situé dans la couche d'interface, les variations de la 
quantité d'Al dans la couche d'interface (figure 4.23), en fonction de la teneur en Al du 
bain, du temps d'immersion et de la nature du substrat, sont similaires à celles observées 
pour le revêtement entier. La quantité d'Ai de la couche d'interface augmente avec le 
temps d'immersion et le niveau d'AI du bain. 
De plus, dans le cas de l'immersion de 6 secondes, la quantité d'Al dans la couche 
d'interface de l'acier IF-TiMb est légèrement plus grande que celle de l'acier ULC. 
L'acier IF-Ti présente un comportement intermédiaire. Une certaine corrélation est 
observée entre l'effet de la chimie du substrat et susceptibilité à la formation des ZAL. En 
effet, l'acier I F - T m  est plus susceptible que le ULC, alors que le IF-Ti a un 
comportement intermédiaire. 
Les différences observées pour les trois substrats sont nettement inférieures à celles 
rapportées par Bélisle (1993). Celui-ci a, en effet, observé des quantités d'Al dans la 
couche d'interface très différentes d'un substrat à l'autre. Cependant, les contenus en 
carbone, titane et phosphore sont très différents pour chacun des substrats sélectionnés par 
BéIisle. De plus, Faderl et al. (1 995) ont observé que le contenu en Al de la couche 
d'interface dépend du substrat seulement lorsque la température de la tôle à l'immersion 
est inférieure a celle du bain. Dans les cas étudiés dans ce programme de doctorat, la 
température de la tôle était identique a celle du bain. 
La figure 4.24 compare les teneurs en Al de la couche d'interface formée dans les 
revêtements galvanisés aux valeurs rapportées dans la littéraîure (Isobe, 1992; Toussaint, 
1997). Un écart important est visible entre les données générées par ce programme de 
doctorat et les données publiées. En effet, pour un bain de 0,16% Al, la teneur en Al à 
l'interface est équivalente à celle déterminée par : (1) Lsobe (1 992) pour un bain de 0,14% 
Al, a 470°C; ou (2) Toussaint (1997) pour un bain de 0,14% Al, à 460°C et en régime 
d'écoulement turbulent. De plus, les revêtements produits dans un bain de 0,18% Al 
mantra& une teneur en Al à l'interface pratiquement Syuivdente ii celle aérerminée par 
Toussaint (1997) pour les revêtements obtenus dans un bain de 0,20% Al, à 460°C et en 
régime d'écoulement turbulent. 
O 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24 
Temps d'immersion (s) 
Figure 4.24: Comparaison entre la quantité d'Al dans la couche d'interface, 
mesurée pour l'acier ULC, et les différents résultats rapportés dans la littérature 
(Toussaint, 1997; Isobe, 1992). 
Or, les résultats d'Isobe, dans un bain de 0,16% Al à 470°C montrent des teneurs en Al à 
l'intaface qui sont équivalentes à celle de Toussaint (1997) pour un bain de 0,20%, a 
460°C, en régime d'écoulement non-agité (au repos). Des différences significatives de 
teneur en Al à I'intaface, dans des conditions similaires, peuvent être observées à la figure 
4.24. Ann de déterminer les mécanismes impliqués lors de la gaivanisation en continue, 
ces différences doivent être considérées avec attention. La distniution de l'Al dans le 
revêtement complet doit être considérée afin de bien interpréter l'évolution des réactions 
q" l'impliquent. 
La figure 4.23 illustre la quantité d'Al contenu dans la couche riche en zinc. Ainsi, la 
teneur en Al de cette couche ne semble que très légèrement augmenter lorsque la quantité 
d'Al dans le bain de zinc augmente (pour des teneurs de 0,16 à 0,18% Al). Dans ces 
conditions, la teneur en Al des solutions après décapage de la couche est très proche de la 
limite de détection de la technique ICP (0'5 ppm). 
La figure 4.25 montre que la teneur en Al de la couche riche en zinc, lorsqu'exprirnée en 
pourcentage poids, est significativement inférieure (entre 50 et 70%) à la teneur du bain. 
La teneur en Al de la couche riche en zinc (entre 0,062 et 0,069 % poids) est, en effet, 
comparable à la limite de solubilité de l'Al dans le zinc solide (soit 0,05% poids selon 
Hansen, 1958). 
Ce phénomène peut être associé à deux mécanismes possibles : (1) la formation d'une 
couche limite de réaction ayant l'épaisseur du revêtement, ou (2) la continuation de la 
réaction de formation de la couche d'interface après la sortie du bain (où l'alimentation en 
Al est coupée). Selon les résultats de Toussaint (1997) et l'évaluation de Guttmann (1995)' 
les conditions hydrodynamiques turbulentes et la vitesse de diffusion de Al dans le zinc 
liquide réduisent I'épaisseur de la couche limite à une faible hction de celle du 
revêtement. Alors, si la couche limite de réaction est négligeable, la teneur en Al du 
revêtement est une combinaison linéaire de la quantité d'Al à l'interface et dans la couche 
riche en Zn. La quantité d'aluminium dans la couche riche en zinc est équivalente à la 
teneur en Al du bain. 
L'équation suivante illustre cette relation : 
ou PAl-R&IMtenr est le poids relatif en Al dans le revêtement (&), P,cch,&ce est la 
quantité d'Al a l'intertace (@n2), est la teneur etIèctive en A l  dans le bain 
(% poids), et est le poids total relatif du revêtement (&). 
I F-T'Ml b 1 F-Ti 
0.6- 
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h g O85 
a .  
$ 0.4 
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Figure 4.25 : Effet de la teneur en aluminium du bain, du temps d'immersion et de 
la nature du substrat sur la teneur en aluminium (% poids) de la couche riche en 
zinc, 
I F-TUN b 
0.25(1 
Valeurs mesurdes 
-1  s 
Teneur en Al dans le bain (% poids) 
Figure 4.26 : Effet de la teneur en aluminium du bain, du temps d'immersion et de 
la nature du substrat sur la quantité d'aluminium dans la couche d'interface telle 
que mesurée (symboles pleins) et évaluée théoriquement (symboles vides). 
La figure 4.26 permet de comparer les quantités d'aluminium contenu dans 




calcul permet de mieux illustrer le mécanisme qui a réduit la teneur en Al de la couche 
riche en zinc (voir figure 4.25). 
Si la poursuite de la réaction Fe/AI est le mécanisme qui explique l'écart entre la teneur en 
Al de la couche riche en Zn et celle du bain de galvanisation, le taux de refroidissement (le 
temps de solidification) et l'épaisseur du revêtement peuvent donc avoir un effet sur la 
distriibution de l'aluminium dans le revêtement. Cependant, le plan expérimental utilisé 
dans ce programme de doctorat n'a pas permis d'étudier spécifiquement l'effet de ces deux 
paramètres sur la distribution de l'aluminium dans le revêtement galvanisé. 
Toutefois, Faderl et al. (1 995) ont démontré que la teneur en Al de la couche riche en Zn, 
après solidification du revêtement, dépend directement du taux de refioidissement à la 
sortie du bain Faderl et al. ont ainsi confirmé la continuation de la réaction Fe/N après la 
sortie du bain (voir tableau 2.4). Gagné et al. (1998) ont rapporté un comportement 
similaire pour des revêtements industriels. La distribution de l'Al dans le revêtement 
dépend de la vitesse d'opération de la ligne de production. Ainsi, pour des vitesses de 1 17 
rnlmlli, environ 30% de l'aluminium est dans la couche riche en zinc comparativement a 
12% lorsque la vitesse est de 35 m/min. De plus, Gagné et al. (1998) ont démontré le 
même phénomène avec des revêtements produits dans le simulateur de galvanisation de 
Noranda. De la même manière, le taux de refioidissement, après la galvanisation a un effet 
sur la distriiution de l'aluminium. 
Isobe (1992) ne mentionne pas les taux de refroidissement utilisés pour les essais de 
galvanisation, ni les poids et la teneur totale en aluminium des revêtements obtenus. Ii est 
donc difficile de conclure sur la distn'bution de l'aluminium dans le revêtement et sur les 
écarts observés, à la figure 4.24, entre les données publiées par Isobe (1992) et celles 
générées par ce programme de doctorat, 
Toussaint (1997) signale que la moyenne des durées de rehidissement qui ont été 
mesurées pour l'ensemble des expériences est de 6,82 s jusqu'au début du palier de 
solidification (ce qui est non négligeable). Il signale aussi que l'épaisseur des revêtements 
était variable (puisqu'elle n'était pas contrôlée par des jets d'air ou d'azote) entre 14 et 40 
prn (100 ii 185 g!m2). Ces deux diinnations limitent significativement I'intqrEiation des 
résultats. 
Toussaint (1997) a réalisé des essais dans un bain de 0'14% Al, avec différents taux de 
refroidissement, qui ont démontré qu'il n'y avait pas d'effet de celui-ci sur la quantité 
d'aluminium B l'interface du revêtement. Or, les résultats présentés a la figure 4.26 
montrent que l'écart entre les quantités mesurées et théoriques d'alufninium dans la couche 
d'interface est beaucoup plus faible pour le bain de 0,13% AL que celles observées pour les 
bains de teneurs plus élevées (OJ6 et 0,18% Al). Cette réduction de l'écart entre les 
valeurs théoriques et mesurées est associée, comme présenté a la section précédente, à la 
formation d'une couche d'intermétalliques Fe/Zn qui ont des teneurs en aluminium non 
négligeables. De plus, ceux-ci peuvent (1) limiter la réaction FdAl et/ou (2) consommer la 
couche F a  (par la formation de phases 8 et/ou Ti riches en aluminium). Cette 
observation amène un certain doute sur la validité des essais de Toussaint. La section 
suivante présente, en détails, les résultats obtenus dans un bain de O, 13% Al. 
L'analyse de la distniution de l'aluminium dans les revêtements galvanisés dans des bains 
deO,16 et 0'18% d'Almontreque: 
1. La quantité d'aluminium à l'interface du revêtement et de l'acier augmente en fonction 
du temps d'immasion. Donc, la couche d'interface, riche en aluminium, s'épaissit (ou 
devient plus dense et compacte) lorsque l'immersion est prolongée dans le zinc Liquide. 
2. La quantité d'aluminium à l'interface augmente lorsque la teneur en aluminium du bain 
augmente. La couche d'interface, conséquemment, est plus dense et/ou compacte (ou 
plus épaisse) dans les revêtements produits dans un bain plus riche en aluminium. 
3. La majeur partie de l'aluminium du revêtement se retrouve dans la couche d'interface. 
La teneur en duminium de la couche nche en zinc est comparable à la limite de 
solubilité de I'alimiinium dans le zinc solide et infërieure à la teneur en Al du bain pour 
les bains contenant 0,16 à 0 18% Al. Donc, il est suggéré, qu'après la sortie du bain de 
zinc, la ;Caction FeCU se pursui%-e ct consomme I'aluminium de la couche rich2 en 
zinc. 
4. L'effet de la nature du substrat sur la prise en aluminium par le revêtement est 
relativement faible en comparaison à son effet sur la formation des ZAL. Toutefois, 
cet effet dépend largement de d'autres conditions d'élaboration (comme ia température 
de la tôle, la composition chimique des substrat, .. .). Ceci suggère que les joints de 
grains du substrat n'ont que très peu d'effet sur la réaction de formation de la couche 
riche en aluminium. 
4.2.2.2 Revêtements produits mec O,l3 % Al effectif dans le bain 
Lorsque la teneur en Al du bain est de 0,13%, une proportion importante de l'aluminium se 
retrouve dans la couche riche en Zn (puisque 21 à 50% de l'aluminium se retrouve dans le 
couche d'interface). La quantité d'aluminium dans le revêtement et, conséquemment, a 
l'interface du revêtement et de l'acier augmente en fonction du temps d'immersion dans le 
zinc. Ainsi, comme dans le cas précedent (0,16 et 0'18% Al), la quantité d'aluminium 
dans la couche riche en zinc ne varie que très peu (environ 25% d'écart entre le maximum 
et le minimum) en fonction du temps d'immersion (voir figure 4.25). Seul le cas de 
1'6chantillon PU91 (IF-Ti - Immersion : 6 secondes) fait exception et présente un écart 
très différent (environ 1 00%). 
La nature du substrat a un effet significatif sur la quantité totale d'duniinium dans le 
revêtement Cet effet est aussi visible sur les deux composantes du revêtement (couches 
riche en zinc et nche en aluminium). 
Ainsi, la quantité d'aluminium dans la couche d'interface est généralement plus grande 
pour les revêtements produits sur l'acier IF-TMb (0,044-0,077 g/rd) comparativement 
aux revêtements de l'acier ULC (0'025-0,056 &). L'acier IF-Ti présente un 
comportement intermédiaire (0,034-0,049 g/m2). Tel que mentionné précédemment, 
I ' éu r t  entre les vdeurs théorique et mesurée de k quantite d'duminium contmue dans la 
couche d'interface est relativement faïble (figure 4.26). D'une manière similaire9 la teneur 
en aluminium de la couche riche en zinc est relativement proche de celle du bain (figure 
4.25). 
Le temps d'immersion a peu (ou n'a pas) d'effet sur la teneur en Al de la couche riche en 
zinc. Toutefois, l'effet du substrat est visible. En efTet, la teneur en Al de la couche riche 
en Zn est plus importante pour les revêtements produits sur l'acier IF-Tihh (0,072 dm' en 
moyenne p o u  les trois temps d'immersion) que sur l'acier üLC (0,056 dm?. L'acier IF- 
Ti présente, encore une fois, un comportement intermédiaire (0,059 g/m2). 
La présence d'aluminium dans la couche riche en zinc peut s'expliquer par la présence 
d'intermétalliques FdZn qui peuvent contenir jusqu'à 3,7% d'Al (selon le tableau 2.3). En 
effet, les revêtements produits dans ces conditions contiennent des intermétalliques Fe/& 
(voir la section 4.2.1). Deux morphologies de cristaux F a n  sont présentes a l'interface 
revêtement-acier (voir la figure 4.15). L a  cristaux de Ti peuvent contenir jusqu'à 1,45% 
poids d'aluminium (voir tableau 4.1). Les essais de dissolution sélective a l'aide de l'acide 
nitrique fumant ont montré que cette technique dissout la couche riche en M c  et les phases 
F e h .  Seule la phase riche en aluminium n'est pas attaquée par l'acide nitrique fumant. 
Ainsi, après dissolution dans l'acide nitrique fumant, 1'alirminiu.m mesuré dans la solution 
provient de la couche riche de zinc et de la couche d'intermétalliques Fe/Zn. 
L'analyse de la distn3uîion de l'aluminium dans les revêtements galvanisés dans un bain 
de 0,l3% d'Al montre que : 
1. La quantité d'aluminiwn à l'interface du revêtement et de l'acier augmente en fonction 
du temps d'immersion. Donc, la couche d'interface, riche en aluminium, s'épaissit (ou 
devient plus dense et compacte) lorsque l'immersion est prolongée dans le zinc liquide. 
2. La quantité d'aluminium dans la couche nche en zinc est supérieure à la limite de 
solubilité de l'Al dans le zinc solide (0,05% poids). Celle-ci ne varie que très peu en 
fonction du temps d'immersion. La présence d'aluminium dans la couche riche en zinc 
est liée à la cont r i ion  des intermétalliques Fe/Zn qui sont dissous par l'acide nitrique 
bant .  En effet, ceux-ci peuvent avoir des teneurs non négligeables en Al. 
3. Les quantités mesurée et calculée d'aluminium à l'interface sont pratiquement 
identiques (selon l'équation de la page 146). Cette observation mggère que la réaction 
FdAl n'ait pas lieu lors de la solidification du revêtement (après la sortie du bain) ou 
qu'elle soit compensée par une réaction de transformation de celle-ci. 
4.2.2.3 Revêtements produits entre 0.10 et 0,12% AI effectif dans le bain 
Dans ces conditions, la teneur en Al du revêtement augmente avec le temps d'immersion 
dans le bain de zinc et l'effet du substrat sur celle-ci est nettement visible (figure 4.23). 
Dans ces conditions, la majeur partie de I'aluminium se trouve dans la couche riche en zinc 
(ou dans les intermétalliques Fe/Zn). La quantité d'aluminium a l'interface est très faible 
et pratiquement sous le seuil de détection de la technique d'analyse (dissolution+ICP). Les 
effets du temps d'immersion et du substrat sur la quantité d'aluminium dans le revêtements 
sont sirnilaires a ceux observés pour la quantité de fer (figure 4.5). Les figures 4.27 et 4.28 
illustrent la relation qui existe entre la quantité d7aluIILinium dans la couche nche en zinc et 
la quantité de fer dans le revêtement complet (puisque la technique de dissolution de la 
couche riche en zinc ne permet pas la mesure du fa). Ces observations indiquent donc 
I'existence, lors de I'immersion dans le zinc, d'me réaction qui implique le fer et 
l'aluminium. En fait, les sections 4.2.1.1 et 4.2.1.2 ont clairement montré que la teneur en 
Fe dans les revêtements est directement liée à la formation des ZAL. Ainsi, la formation 
des ZAL (qui sont principalement composées de Si) pompe I'aluIILinium du bain vers le 
revêtement galvanisé. La teneur en Al de la phase 6i à l'équilibre (1'84%) est plus élevée 
que celle du zinc liquide (O,l2%) lorsque la phase FeAls est à l'équilibre avec a-Fe 
(Perrot, 1992). Par conséquent, dans le cas d'un bain de 0,10% Al, la formation des ZAL 
aura pour effet de pousser la composition chimique vers cet équilibre et donc d ' e ~ c h i r  en 
Al le Zn liquide. De plus, la phase 6i formée, qui contient de l'aluminium, contribuera à 
l'augmentation de la teneur en Al de la couche riche en Zn. Dans ces conditions, il semble 
donc que la diffusion de l'Al dans le liquide soit suffisamment importante et permette 
l'enrichissement du revêtement à des teneurs de 2 à 3 fois plus grandes que celle du bain. 
La pente des courbes de la figure 4.28 (qui indiquent la relation entre la quantité d'Al et de 
Fe dans la couche riche en Zn) montre que la teneur en Al des intemétalliques Fe/Zn 
semble plus importante lorsque la teneur en Al du bain est plus importante. Tandis que la 
nature du substrat ne change pas cette relation. Pour les bains de 0,10, 0'12 et 0,13% Al, 
les valeurs de la pente AiFe sont, respectivement, de 0,06, 0,09 et 0'10. Ces valeurs sont 
inférieures a w  rapports AlRe des phases 6, 6, et r typiquement rapportés dans la 
littérature (0,12, 0'37 et 0,07) (voir le tableau 2.3). Ceci suggère que les mécanismes de 
diffusion de l'Al dans le Zn liquide et dans les intemétalliques FdZn pourraient ne pas 
être suffisamment rapides pour la formation des phases c, 6, et r saturées en Al. 
De plus, lorsque la teneur en Fe du revêtement est inférieure a 0,6 g/m2 (niveau seuil sous 
lequel les ZAL ne sont plus obswées), la relation entre la quantité d'aluminium dans la 
couche riche en Zn et la quantité de Fe est beaucoup moins marquée (voir figure 4.29). 
Dans ces conditions, le rapport AVFe est compris entre 0,16 et 432. 
Le tableau 4.3 résume l'ensemble des observations réalisées qui concernent la distn'brltion 
de l'aluminium dans les échantillons galvanisés. 
Substrat 
IF-TdNb . - A ULC 
O 0,5 1 1,5 2 2,5 3 3,5 4 
Teneur en Fe 
Revêtement (g/m2) 
Figure 4.27 : Effet de la nature du substrat sur la relation entre la teneur en fer du 
revêtement et la teneur en aluminium de la couche riche en zinc. 
0,25 4 Teneur en Al du bain 
O 0,5 1 1,5 2 2,5 3 3,5 4 
Teneur en Fe 
Revêtement (glmq 
Figure 4.28 : Effet de la teneur en aluminium du bain sur la relation entre la teneur 
en fer du revêtement et la teneur en aluminium de la couche riche en zinc. 
j Teneur en AI du bain i 
O 0,I 0 2  a 3  0,4 0,5 0,6 
Teneur en Fe 
Revêtement (dm3 
Figure 4.29 : Effet de la teneur en aluminium du bain sur la relation entre la teneur 
en fer du revêtement et la teneur en aluminium de la couche fiche en zinc, à basse 
teneur en Fe dans les revêtements. 
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Ai3 lorsque r 3  
Ai entièrement dans Zn 
A l  dans Zn 1,25x A l  bain 
A i 3  lorsque Fe71 
FdAig lorsque t a  
Al interface71 lorsque r 3  
Ai interface > 0,10%AI 
Al dans Zn3 peu lorsque ta 
Al entiérement dans Zn 
AidansZn 1 xAlbain 
FdAl constant Iorsque t3 
Al interface2 lorsque rn 
Al interfàce > 0,ISYd.l 
Al dans Zn3 peu Iorsque t71 
Al dans Zn 1 x Ai bain 
FdAi constant lorsque t z  
Ai intd"e3 lorsque t 3  
intaike > O,l3%Al 
Ai dans Zn constant ta 
Al entiérement dans interfàce 
Ai dans Zn O,4 x Ai bain 
Ai intmfice~ Iorsque t 3  
Ai interface > 0,160/d.l 
Ai dans Zn constant ta 
Ai entiérernent dans interfàce 
Ai dans Zn 0,4 x Al bain 
Substrat 
IF-Ti 
A l 3  Iorsque t71 
AI > que üLC 
AI entièrement dans Zn 
Ai dans Zn 1,75x Al bain 
Ai3 lorsque Fe3 
FdAi7i lorsque t7i 





- - - - - - - 
Ai2 lorsque tn 
Ai > que iF-Ti 
Al entièrement dans Zn 
Ai dans Zn 2x Ai bain 
AiZ Iorsque Fe3 
FdAI2 lorsque t 2  
Fe/A1> que IF-Ti 
Al intertàce3 lorsque t 3  
Ai interfixe > 0,10O/Ai 
Al dans Zn3 peu lorsque t71 
Al > que IF-Ti 
Al entièrement dans Zn 
Ai2 lorsque Fe3 
Fe/Ai3 lorsque t2 
Fe/Ai > que LF-Ti 
Idem ULC 
Idem ULC 
4.2.3 Propriéiés de la couche d'interface 
Le sujet couvert par cette section a été publié dans Materials and Metdurgical 
Transactions A, Volume 30A-No. 3A, en mars 1999. Le titre de l'article est a Studies of 
the Morphology of the Al-rich Interfacial Layer Formed during the Hot Dip Galvanizing of 
S i d  Shet ». Le lecteur est invit& ii consulter I'article i l'suinexz W. 
Les sections précédentes ont montré que de faibles additions d'aluminium dans le zinc 
liquide inhibent les réactions Fe/& lors de la galvanisation de tôles d'acier. Les 
publications récentes ont démontré que I'aluminium et le fer forment un composé FdAI à 
I'intaface entre le revêtement de zinc et l'acier. Dans les conditions étudiées dans ce 
programme de doctorat, l'inhibition complète des réactions FeUn a été obtenue lorsque la 
teneur en Al du bain est supérieure à 0,15% poids (voir section 4.2.1). Les prochaines 
pages présentent l'effet du temps d'immersion, de la teneur en Al dans le bain et de la 
nature du substrat sur (1) la morphologie et (2) la chimie de la couche d'interface riche en 
aluminium. 
Plusieurs observations importantes ont été présentées aux sections précédentes et ont été 
résumées aux tableaux 4.2 et 4.3. Ces obsavations sont : 
1. La quantité d ' d d u m  à l'interface (mesurée par dissolution sélective à l'acide 
nitrique fumant) augmente lorsque la teneur en Al du bain augmente. 
2. La quantité d'aluminium à l'interface augmente lorsque le temps d'immersion 
augmente. 
3. Le rapport entre la quantité de Fe et d'Al dans le revêtement (Fe/Al) diminue lorsque la 
teneur en Al du bain augmente. La valeur de Fe/N atteint un seuil minimum (soit 
0,828 qui correspond au rapport F M  dans le composé Fe#&) lorsque la teneur en Al 
du bain est supérieure à 0'15%. 
4. Lorsque la teneur en Al du bain est suptkieure à 0'15%' il n'y a pas (ou très peu) 
d'intermétalliques FdZn. La teneur en Al de la couche riche en Zn est largement 
inférieure à la teneur du bain. 
5. Lorsque la teneur en Al du bain est de 0'13 %, il y a des intermétalliques FdZn. Deux 
formes sont visibles : (a) des bâtonnets de [ et (b) des plaquettes de 6 etlou Ti qui 
couvrent l'interface du revêtement. Dans ces conditions, le rapport M e  dans la 
couche riche en Zn indique que les intermétalliques Fe/Zn sont pratiquement saturés en 
Al. 
6. Lorsque la teneur en Al du bain est Uiféneure à O, 1396, il y a des intermétalliques FdZn 
sous la forme de ZAL. Les teneurs en Fe et Al du revêtement sont fortement 
influencées par le temps d'immersion. Les réactions F a n  sont alors très rapides et 
impliquent la diffusion à l'état liquide de l'Al. La fonnation de ZAL débute aux joints 
de grains fortement désorientés du substrat. 
Les causes reliées à ces observations vont certainement influencer les aspects 
morphologiques, cristalIographiques et chimiques de la couche d'interface, riche en 
aluminium. 
4.2.3.1 Morphologie de la couche d'inteface 
La morphologie de la couche d'interface est révélée par la dissolution sélective de la 
couche riche en zinc à l'aide de l'acide &que fumant. La figure 4.30 illustre les 
microstructures de la face supérieure (en contact avec le MC) de la couche à l'interface des 
revêtements produits dans des bains de O, 1 0' 0,12, 0,13, 0'16 et 0,18% Al pour des temps 
d'immersion de 3'5 secondes. Les principales caractéristiques observées sont : (1) 
l'uniformité et la compacité de la couche d'interface et (2) la forme et la taille des grains 
qui constituent la couche. Les pages suivantes présentent ces observations. 
(4 (el 
Figure 430 : Effet de la teneur en aluminium du bain sur la morphologie de la face 
supérieure de la couche d'interface des revêtements galvanisés. - Substrat : ULC - 
Immersion : 3,s secondes - Bain : (a) 0,10, @) 0J2, (c) 0,13, (d) 0,16, et (e) 0,18% 
Al. 
Revêtements produits dans un bain de 0.18% Al 
Comme il le sera démontré dans les prochaines lignes, la couche riche en Al produite dans 
ces conditions est constituée de deux sous-couches. Les figures 4.30 et 4.3 1 montrent la 
structure de la couche supérieure (en contact avec le zinc). La forme des gmins suggère 
une missancc non consaiiiite vas  le zinc liquide. 
Cette sous-couche supérieure possède deux morphologies différentes qui se retrouvent sous 
la forme de colonies. La figure 4.3 1 montre les deux types de morphologie observés. Le 
premier type de colonie est formé de petits grains équiaxes qui ont une taille moyenne de 
90 nm. D'autre part, le deuxième type de morphologie rencontré est composé de grains de 
forme allongée et d'une taille supérieure à l'autre type de morphologie. La taille des grains 
de ces régions peut atteindre plus de 1000 m. L'axe long de ces grains est parallèle à la 
d a c e  du substrat. 
Faderl et al. (1995) ont observé des microstructures similaires avec des régions de grains 
grossiers et des régions « amorphes ». La distribution de ces régions semblait associée aux 
grains du substrat. Les régions qu'ils ont appelées ((amorphes 9 sont probablement les 
régions composées des grains de petites tailles. L'utilisation de la microscopie 
étectronique à balayage avec canon à effet de champ, grâce à son excellente résolution 
spatiale, a ceriainement wntriiué à l'identification de ces régions. Faderl et al. (1995) ont 
observé l'effet marqué de la température de la tôle a l'entrée du bain sur la morphologie de 
la couche d'interface. En effet, lorsque la température de la tôle est supérieure à celle du 
bain (+SO°C), la morphologie est plus homogène et composée uniquement de grains 
grossiers. Toutefois, lorsque la température de la tôle est inférieure (-50°C) ou égale à 
celle du bain, la microstructure de la couche est une mixture de régions de gros et de petits 
grains. Dans le cas des échantillons produits dans ce programme de doctorat (figures 4.30 
et 4.3 1) les températures de la tele et du bain étaient identiques. 
Petits mains Gros m h s  allon~és 
Figure 431 : Effet de la teneur en aluminium du bain sur les deux types de 
morphologies de la face superieure de la couche d'interface formées dans les 
revêtements galvanisés. - Substrat : ULC - Immersion : 3,s secondes. 
Le temps d'immersion n'a pas d'effet perceptible sur la microstructure de la sous-couche 
supérieure (voir figure 4.32). Le seul effet possible est une densification des régions de 
petits grains. En effet, les grains de ces régions semblent croître et couvrir de plus en plus 
les trous avoisinants. Toutefois, aucune quantification de ce phénomène n'a pu être 
réalisée. 
Aucun effet important de la nature du substrat sur la microstructure de la sous-couche 
supérieure n'est obsavé (voir figure 4.33). Dans le cas de l'acier IF-TM, quelques gros 
grains peuvent être observés aux joints de grains du substrat (voir flèches à la figure 4.33). 
Toutefois, aucune quantification de ce phénomène n'a peu être réalisée. 
Figure 432 : Effet du temps d'immersion sur la morphologie de la face supkrieui-e 
de la couche d'interface formée dans des revêtements galvanisés. - Substrat : ULC 
- Bain : 0,18% Al. 
Figure 433 : Effet de la nature du substrat s u r  la morphologie de la face supérieure 
de la couche d'interface formée dans des revêtements galvanisés. - Bain : 0,18% Al 
- Immersion : 3,s secondes - Substrat : (a) ULC, @) IFTL, et (c) IF-TiNb. 
La figure 4.34 illustre la relation qui existe entre les deux types de colonies de cristaux et la 
microstructure du substrat d'acier. La morphologie de la sous-couche supérieure de la 
couche riche en aluminium a été révélée par la dissolution sélective de la couche riche en 
zinc (acide nitrique fumant). Ensuite, la couche riche en aluminium a été éliminée par 
dissolution dans une solution d'acide adulfunque inhibZz (5% vulumique de HzS04). 
Finalement, la microstructure de l'acier fut révélée par attaque métallographique au Nital 
5%. Une correspondance évidente entre les colonies de grains de la sous-couche 
supérieure et des grains de ferrite du substrat peut être observée. 
En effet, les grains Al et A2 de la figure 4.34a qui présentent une morphologie similaire 
sont associés à deux grains distincts du substrat (figure 4.34b). D'autre part, le grain B 1, 
qui a une morphologie différente, est relié a un grain du substrat qui a subi une attaque 
diff'ente par le Nital lorsque comparée aux grains Al et A2 (voir figure 4.34~). La 
solution de Nital 5% attaque sévèrement les grains de ferrite du substrat qui sont sous les 
régions de grains grossiers (grains A 1 et A2 à la figure 4.34). 
Les différences d'attaque sur les différents grains du substrat sont probablement liées à 
l'orientation cristallographique de ceux-ci. Dans ce cas, les colonies de la couche riche en 
Al présenteraient une certaine relation cristallographique avec les grains aFe. Nakamori et 
al. (1996) ont rapporté un comportement similaire lors de la formation d'intennétalliques 
FdZn. Ils ont obsené que les cristaux de 6 se forment d'une manière ordonnée et 
fortement orientée sur les grains d'orientation (1 11) a F e  dors que la fornation des 
intermétalliques est, en quelque sorte, retardée sur les grains d'orientation (001) aFe et 
(101) aFe. 
Ces observations ont été réalisées sur la face supérieure (en contact avec le zinc) de la 
couche d'interface riche en aluminium. Toutefois, une technique des répliques 
d'extraction spécialement développée pour ce projet de doctorat a permis l'obsewation de 
la face inférieure de la couche (en contact avec le substrat d'acier). 
Figure 4.34 : Relation entre la morphologie de la couche d'interface formée dans 
des revêtements galvanisés et les grains ferritiques du substrat d'acier. - Substrat : 
ULC - Bain : 0,18% Ai - Immersion 3,s secondes - (a) couche d'interface, @) 
surface du substrat après dissolution de la couche d'interface et (c) surface du 
substrat aprés l'attaque métallographique au Nital. 
La figure 4.35 montre la morphologie de la couche nche en Al de chaque côté de celle-ci. 
Ainsi, la sous-couche supérieure (côté du revêtement) est constituée de colonies ayant deux 
morphologies différentes : (1) Gros grains allongés et (2) petits grains équiaxes. Par 
contre, la sous-couche inférieure (côté substrat) est constituée uniquement de grains de 
petites tailles (40 m). Les grains allongés de la sous-couche supérieure ne présentent pas 
cette couche de petits grains. Toutefois, les petits grains équiaxes de la sous-couche 
supérieure ont une morphologie très similaire à ceux de la sous-couche inférieure. La 
structure de la couche nche en Al (figure 4.35) correspond aux observations réalisées par 
Gutimann et al. (1 995). 
Côté du revêtement Côté du substrat 
Figure 4.35 : Effet de la teneur en aluminium du bain sur la morphologie de chacun 
des côtés de la couche d'interface formee dans les revêtements galvanises. - 
Substrat : ULC - Immersion 3,5 secondes - Répliques d'extraction au MEB-FEG. 
L'imagerie en champ sombre au microscope électronique en transmission (MET) pexmet 
de générer des images a partir d'un faisceau difhcté spécifique. L'image obtenue est alors 
générée à partir du signal qui provient de cristaux d'orientation cristallographique 
similaire. La figure 4.36 illustre une image en champ sombre obtenue à partir d'une 
réplique d'extraction de la couche d'interface riche en Al. La zone claire de l'image en 
champ sombre correspond à des grains de la sous-couche supérieure qui ont une 
orientation cristailographique similaire. La taille de cette zone est similaire à la taille des 
grallis du substrat d'acier. Cette observation est cohérente avec celles réalisées aux figures 
4.30,4.3 1 et 4.34. 
Cham clair 
Figure 4.36 : Effet de la teneur en aluminium du bain sur l'organisation en colonies 
de grains d'orientations cristallines similaires dans la couche d'interface formde 
dans les revêtements galvanisés. - Substrat : ULC - Immersion : 3,s secondes - 
Rhpliques d'extraction au MET. 
Bien que les résultats des caractérisations chimique et cristalline seront prkentés dans les 
prochaines sections, il est utile de mentionner que les clichés de dihct ion annulaires 
obtenus ont été indexés selon le patron du Fe& (voir figure 4.36). 
Ces observations suggèrent, dans te cas des revêtements produits dans le bain de 0,18% Al, 
que les grains de la sous-couche supérieure ont une relation d'ordre CristaHographique avec 
les grains du substrat. Toutefois, les techniques de caractérisation utilisées n'ont pas 
permis de déterminer cette relation cristalIographique avec le substrat. 
Liao et Zou (1998) ont corrigé les résultats de McDevitt et al. (1997). ils ont ainsi 
détemiiné que l'une des relations d'orientation préférentielle entre le substrat et la couche 
de FeA15 est (O 1 l), 1400 1),?,,5 , et [look, //F 1 oL,~,,~ . Toutefois, McDevitt et al. ont 
déterminé cette relation cristallographique pour une quinzaine de grains en contact direct 
avec le subsb-at d'acier. Contrairement aux résultats présentés a la figure 4.36, ils ont 
déterminé que la couche supérieure est composée de cristaux de FeAi3. 
La microstructure de la couche riche en aluminium est illustrée schématiquement à la 
figure 4.37. Ainsi, la couche est composée de deux sous-couches. La sous-couche 
supérieure (en contact avec le zinc) présente deux types de colonies de grains qui ont des 
morphologies relativement différentes : (1) les grains allongés qui ont une relation 
aistallographique avec les grains du substrat et (2) les petits grains équiaxes. La deuxième 
sous-couche (en contact avec le substrat) ne présente qu'une seule morphologie très 
similaire aux petits grains de la couche supérieure. Plusieurs mécanismes peuvent 
expliquer le développement de cette microstructure. Toutefois, le mécanisme le plus 
plausible est : 
1) La germination et la croissance des gains allongés en contact avec l'acier lors des 
premiers instants de l'immersion. Les grains obtiennent dors leu. orientation 
préférentielle en relation avec celle du substrat d'acier. Les autres régions du substrat 
se couvrent de gains équiaxes de petite taille. Cette étape contribue à la majeur partie 
de la prise en aluminium par l'interface. 
2) La gerxnination et la croissance de petits gmins à l'interface entre la couche supérieure 
et le substrat La croissance de ceux-ci est contrôlée par la diffusion de l'Al au travers 
la couche supérieure. Les gains de la couche supérieure peuvent continuer de croître. 
Leur croissance est alors contrôlée par la diffusion de Fe dans les deux sous-couches. 
La germination de nouveaux grains contniuera à la densification de la couche. 
Revêtements produits dans un bain de 0,16% AI 
La couche riche en Al observée dans les revêtements produits dans ua bain de 0.16% Al 
présente la majorité des caractéristiques observées pour le bain de 0'18% Al. La couche 
est composée. de deux sous-couches. La microstructure de la sous-couche supérieure 
consiste en deux types de colonies de grains qui sont liés a l'orientation cristallographique 
des grains de femte du substrat (voir figures 4.30 et 4.3 1). Les régions composées de gros 
grains allongés présentent les mêmes caractéristiques que dans le cas du bain de 0'18% Al. 
Cependant, les régions de petits grains sont, en quelque sorte, moins développées. Dans 
certaines régions, il est possible d'observer des grains de très petites tailles qui 
correspondent a ceux de la sous-couche inférieure (voir flèche a la figure 4.3 1). Aucun 
effet du temps d'immersion ou du substrat n'a été observé. La figure 4.37 illustre 
schématiquement la morphologie de la couche d'interface da revêtements produits dans 
un bain de 0,16% Al. 
Revêtements produits dans un bain de 0.13% et 0.12% A l  
Dans ces conditions, la face supérieure de couche d'interface est compacte et uniforme 
(voir figures 4.30, 4.38a et 4.38b). Elle est constituée de petits grains arrangés en zones 
planes et rugueuses uniformément réparties à la surface de l'acier. 11 n'y a aucune évidence 
d'une croissance vers le liquide ou de l'effet de l'orientation des grains du substrat. 
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Figure 437 : Schémas de la couche d'interface formée dans des bains de (a) 0,18, 
(b) 0,16, et (c) 0,13 % Al et moins, 
A h  de révéler la relation entre les intermétalliques FeEn et la microstructure de la couche 
d'intdace, une technique de dissolution par étape a été développée. Ainsi, les 
intemétalliques F a n  sont révélés par une solution de 5% vol. HCI contenant 1% vol. 
d'une solution saturée en hexaméthylenetétramine. Après avoir localisé et photographié 
les régions d'intérêt, la couche d'intermétalliques FdZn est dissoute a l'aide de l'acide 
nitrique fumant qui révèle la couche d'interface riche en aluminium. La figure 4.39 montre 
bien la relation entre les zones planes et les cristaux allongés de 6. D'autre part, les zones 
rugueuses correspondent aux régions couvertes par la couche de cristaux de 6 et Ti. 
Finalement, des discontinuités dans la couche d'interface sont visibles. Ces discontinuités 
correspondent aux joints de grains du substrat. Cet aspect sera présenté dans la prochaine 
section. 
Ces observations suggèrent que la couche d'interface est transformée par la formation de 
ces phases 6 et Ti. Aucune observation de cette nature n'a été rapportée dans la littérature 
consultée. 
Les grains de la couche en contact avec le substrat montrent des caractéristiques similaires 
à celles des grains observés dans les revêtements produits dans un bain de 0'18% Al (voir 
figure 4.35). Les deux côtés de ia couche d'intdace montrent des microstructures 
relativement similaires. Toutefois, quelques grains plus gros peuvent être observés à la 
surface supérieure. Ces grains ne traversent pas l'épaisseur de la couche. Une mince 
couche de petits grains équiaxes les sépare du substrat. 
Quelques joints de grains du substrat sont visibles a travers la couche d'interface (voir 
flèches à la figure 4.38). La microstructure n'est toutefois pas affectée par l'orientation des 
grains du substrat. Toutefois, l'image en champ sombre montre que certains cristaux de la 
couche sons néanmoins, regroupés en colonies qui ont des orientations cristallographiques 
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Figure 439  : Vue plane de la surface de I'acier après dissolution du zinc pur et 
après la dissolution des intermétalliques Fe/Zn. - Immersion : 3,5 secondes - Bain : 
0,12% Al - Substrat : IF-Ti. 
Revêtements produits dans un bain de O, IO% Al 
La morphologie de la couche d'interface est similaire à celle des revêtements produits dans 
les bains de O,l2 et 413% Ai. Toutefois, les régions rugueuses sont plus grandes et des 
discontinuités importantes dans la couche peuvent être observées (voir flèches à la figure 
4.38~). Tel que présenté a la section 4.2.1.1, ces régions sont associées à la formation des 
ZAL aux joints de grains triples ou fortement désorientés du substrat d'acier. 
4-23..? Chimie et structure cristalkne de la couche d 'interjace 
Les prochaines pages présentent, en détail, l'identification chimique et cristalline des 
couches d'interface observées précédemment. Dans le cas des bains de 0,13,07 16 et 0,18% 
Al, la couche a été identifiée précisément à du FeAlj .  Pour les autres cas (0'10 et O, 12% 
Ai), la f3ible épaisseur de ta couche n'a pas permis une identification aussi pkcisc. 
Revêtements produits dans des bains de 0.18, 0.1 6 et 0.13% A l  
Tel que révélé par la diffraction électronique (voir figure 4.3 6), la structure cristalline de la 
couche d'interface correspond à celle de la phase q-FeA15. En effet, pour les extractions 
des couches d'interface obtenues dans les revêtements produits dans les bains de 0,18,0,16 
et 0,13% Al, les clichés de diffraction annulaires ont été parfaitement indexés selon les 
dimensions du réseau de la phase orthorhombique du FeM5 (voir tableau 2.3 et figure 
4.36). 
D'une manière similaire, les résultats de la diffiction des rayons-x réalisée en mode 
d'illumination parallèle sur la couche d'interface des échantillons produits dans des bains 
de O, L 8,0,l6 et 0'13% Al correspondent à la structure du cristal de Fe& (voir figure 4.40 
et tableau 4.4). Cependant, les intensités des pics sont très différentes lorsque comparées à 
un standard de Fe& sous forme de poudre (fiche I.C.D.D.). La comparaison des 
intensités de pics permet de déterminer la présence de texture cristdographique dans la 
couche d'interface. Cependant, il faut mentionner les résultats de Hmey et Mercer (1 973) 
et Chen et al. (1990) qui montrent l'effet de la présence de zinc sur la distonion du réseau 
cristallin de Fe& et qui conséquemment modifie la position et l'intensité des pics du 
cliché de diflkction. 
Malgré l'intensité importante rapportée pour la difiction du plan (200) d'un standard en 
poudre, ce pic de difkiction n'a pas été observé avec le mode d'illumination parallèle. 
Ceci suggère que la tlés grande majorité des cristaux de la couche sont orientées de telle 
sorte que le plan (200) ne respecte jamais les conditions de Bragg. Ce type d'orientation 
préfkentielle a été observé par Isobe (1992) et Tang et al. (1994). En eflet, en mode 
d'illumination standard 28, ils ont observé un pic (200) intense. Il faut rappeler que dans 
cette configuration les plans qui diffictent sont parallèles à la surface de l'échantillon (soit 
0,16% poids Al 
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Figure 4.40 : Clichés de diffraction des rayons-x obtenus en mode d'illumination 
parallèle sur des échantillons de couche d'interface formée dans des revêtements 
galvanisés. - Substrat : ULC - Bains : 0,13, 0,16 et 0,18% Al - Immersion : 6 
secondes. 
Tableau 4.4 : Données de dinraciion des rayons-x sur la couche d'interface. 
ULC - 0'18% Al 
Immersion: 3'5 S. 
Intensité 
ULC - 0,16% Al 
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Harvey (1973)~ 
9 d obtenu a partir de patrons de Debye-Schmer en utilisant la radiation Ka du Co et a 
partir de mesures au difhctometre à l'aide de la radiation Ka du Mo. 
Les résultats de difiction en mode d'illumination parallèle, illustrés à la figure 4.40, 
montrent que la réflexion (5 13) est relativement intense. Cette observation confirme les 
résultats obtenus par Isobe (1992) et Tang et al. (1994). En effet, tel qu'illustré à la figure 
4.4 1, la relation angulaire entre les plans (200) et (5 13) permet d'expliquer ce phénomkne. 
Dans la structure orthorhombique du FqAls (a=7,675, b=6,403 et ~ 4 , 2 0 3  selon la fiche 
I.C.D.D.), l'angle interplanaire ($) entre (200) et (513) est de 48,279'. Dans le cas de la 
radiation Cu Kq l'angle de Bragg (0) pour le plan (5 13) est de 49,041 O. Donc, tel 
qu'illustré à la figure 4.41, pour un angle d'élévation de la source de 0'5' (y), l'angle de 
Bragg du plan (5 13) est respecté lorsque le plan (200) est parallèle a la surface du substrat. 
Ainsi, une augmentation de l'intensité du pic (5 13) indique une quantité plus grande de 
cristaux orientés avec les plans (200) parallèles à la s d a c e  de l'acier. 




Figure 4.41 : Configuration en mode d'illumination paralléle et relation angulaire 
entre le faisceau incident et les plans (200) et (513); y représente l'angle d'incidence, 
0 est l'angle de Bragg et + l'angle entre les plans (200) et (513). 
Les clichés annulaires de difhction électronique obtenus en MET sur des répliques 
d'extraction de la couche d'interface permettent de déteminer la texture 
cristalIographique de celle-ci (voir figure 4.36). L'indexation des clichés correspond à la 
structure cristalline de FqAi5. Contrairement aux résultats de McDevitt et al. (1 997) et 
Morimoto et al. (1997), les anneaux de dif ict ion de FeM3 ne sont pas observés. Les 
clichés mulaires présentent un anneau très intense qui correspond au plan (002). Les 
images en champ sombre générées à partir de cet anneau ont permis de révéler les colonies 
de grains d'orientations cristalIographiques identiques. Tout comme dans le cas de la 
diffiction des rayons-x, l'observation de l'anneau (002) intense indique que les plans 
(200) sont parallèles à la surface du substrat. 
D'autre part, l'intensité du pic (513) (et conséquemment la quantité de plans (200) 
parallèles à la surface de l'acier) est plus grande pour les échantillons produits dans le bain 
de 0'13% Al que pour ceux produits dans les bains plus riche en Al. Deux causes possibles 
peuvent expliquer ce phénomène : (1) l'absorption des rayons-x Cu K a  dans une couche 
de Fe2A15 épaisse, ou (2) les couches épaisses qui contiennent une fi-action volumique 
moins importante de grains d'orientation cristallographique préférentielle (avec les plans 
(200) parallèles à la surface de 1 'acier). 
Tel que mentionné précédemment, les observations en champ sombre (figure 4.36) ont 
révélé que les grains de la sous-couche supérieure (en contact avec le zinc) forment des 
colonies de grains d'orientations Fnstallographiques similaires. Cette observation appuie 
la deuxième hypothèse mentionnée plus haut. Puisque la couche d'interface produite dans 
des bains de 0,16 ou 0,18% Al est composée de deux sous-couches, la sous-couche 
supérieure est constituée de colonies de grains d'orientations similaires où l a  plans (200) 
sont parallèles à la surface du substrat. La présence de la sous-couche inférieure, orientée 
aléatoirement, diminue l'importance relative de ces colonies sur le signal obtenu par 
diffiction des rayons-x. Ces colonies sont aussi observées dans les couches produites 
dans le bain de 0,13% Al. Dans ce cas, la proportion de grains ayant les plans (200) 
parallèles à la d a c e  du substrat est plus grande; ce qui semble indiquer que la sous- 
couche sans orientation préférentielle est moins importante. 
Cette observation soutient le mécanisme de croissance de la couche d'interface proposé 
précédemment (voir page 167). Toutefois, les images en champ sombre générées à partir 
des échantillons produits à 0,13% Al n'ont pas permis de lodiser les colonies dans la 
couche d'interface. 11 n'est pas possible d'atnrma que ces colonies soient en contact avec 
le zinc. Le mécanisme de croissance de la couche sera présenté plus en détail dans le 
chapitre suivant. 
La technique d'imagerie PEELS a été utilisée pour générer les cartes chimiques 
représentées aux figures 4.42 et 4.43. Les coupes transversdes préparées par 
ultramicrotornie des échantillons produits dans les bains de 0,18,0,16 et 0'13% Al ont été 
observées. Un e~chissement  en Al est observé a l'hterfâce entre le fer et le zinc pour les 
trois compositions de bain. Tel que présenté dans les sections précédentes, l'épaisseur de 
la couche riche en aluminium augmente en fonction de la teneur en Al du bain. Les 
épaisseurs moyennes, mesurées à partir de la figure 4.44, sont de 150,80 et 20 nm pour les 
bains de 0,18, 0,16 et 0,13% Al respectivement. L'épaisseur relativement faible ( ~ 2 0  nm) 
de la couche produite dans le bain de O? 13% Al a limité grandement la qualité du signal 
PEELS obtenu dans les conditions d'observation utilisées. En effet, la convolution des 
signaux du Fe du substrat et des intennétdliques FdZn augmente les quantités de Fe et de 
Zn observées dans la couche. Le résultat est un rapport F e M  plus élevé que celui de 
F@AI5 (voir figure 4.43). 
La composition de la couche d'intedace correspond au Fe&, tel qu'illustré par l'image 
du rapport Fe/Ai. Les moyennes des points contenus dans les couches d'interface sont 
présentées au tableau suivant : 
Tableau 4.5 : Composition chimique moyenne des couches d'interface 
conditions 
Bain : 0,18% Al 
Immersion : 6 S. 
Bain : O, i 6% Ai 
Immersion : 6 S. 
Bain : O,U% Al 
Immersion : 6 S. 
1 '% poids entre parenthèse- 
Figure 4.42 : Cartes de distribution du Fe, Ai et Zn dans la région de l'interface des 
revêtements galvanisés. - Substrat : ULC - Immersion : 3,s secondes. 
Figure 4.43 : Cartes de la distribution du rapport F U  dans la région de 
Pinterface des revêtements galvanisés. - Substrat : ULC - Immersion : 3,5 
secondes. 
Figure 4.44: ProNs de composition chimique de l'interface des revêtements 
gaivanisds. - Substrat : ULC - Immersion : 3,s secondes - Bains : (a) 0,18, (b) 0,16, 
et (c) 0,13 % Ai. 
Les teneurs moyennes en Zn de la couche d'interface sont beaucoup plus 
celles rapportées dans la littérature (25% au lieu de 10% poids). Toutefois, il 
grandes que 
faut préciser 
que la composition moyenne a été calculée sur environ 300 points qui peuvent provenir du 
cœur des grains de la couche ou des joints de grains de la couche. Cependant, les points 
situés aux frontières de la couche ont W ciclus afin it'Zviter des ph5nomknzs de 
convolution avec les phases adjacentes à la couche d'interface. Dans le cas de 
l'échantillon produit dans un bain de O, 13% Al, la faible épaisseur de la couche a réduit 
significativement le nombre de points utilisés pour faire la moyenne (environ 100). 
D'autre part, le profil de concentration en Zn illustré a la figure 4.44a montre des 
concentrations en Zn beaucoup plus faibles (19,43% poids) que la valeur moyenne calculée 
pour la totalité de la couche Fe/M de l'échantillon provenant du bain de O, 18% Al (25'3 1 % 
poids - voir tableau 4.5). Dans ce cas particulier, le profil a été généré à partir d'une ligne 
de l'image 4.42 située au cœur d'un grain de la couche riche en Al (voir les indications sur 
la figure). Cette observation confirme I'e~chissement important en Zn aux joints de 
grains ou dans les interstices entre les grains de la couche d'interface. 
Les répliques d'extraction de la couche d'interface ont été caractérisées en microscopie en 
transmission à l'aide de la spectrométrie des rayons-x (EDS). La composition chimique 
des grains de la couche a été déterminée dans les zones de petits et de gros grains. Le 
tableau 4.6 résume les résultats obtenus pour l'échantillon produit dans le bain de 0'18% 
Al. Afin de réaliser les corrections pour les effets d'absorption et de fluorescence des 
rayons-x, l'épaisseur de la réplique dans les régions analysées a été estimée à partir des 
coupes ultramicrotomiques (figure 4.42). Toutefois, l'erreur associée à cette estimation se 
transmet directement aux résultats obtenus. Le tableau 4.6 montre la transmission, dans la 
composition chimique, d'une erreur de 50% sur la valeur de l'épaisseur. Malgré cette 
possibilité d'erreur, il semble, à la lumière de cette hypothèse, que les régions de petits 
grains contiennent moins de Zn que les régions de gros grains. Dans les deux cas, La teneur 
en Zn mesurée dans la couche d'interface (14'65% poids) est inférieure à celle évaluée en 
cartographie PEELS (25'31% poids). Cet écart peut provenir de trois sources : (1) une 
mauvaise correction pour l'absorption et la fluorescence (une sous-estimation de 
l'épaisseur conduit à une sous-estimation de la teneur en Zn), (2) la dissolution des zones 
riches en zinc aux joints de grains (ou aux interstices) de la couche d'interface par les 
solutions de priiparation dès rkpIiques d'extraction ou, (3) un problkme de quantification 
des données PEELS, 
Ces trois sources peuvent être effectives en même temps. En effet, la morphologie de la 
couche d'interface, telle qu'illustrée à la figure 4.3 1, montre une structure de grains 
allongés ayant des espaces plus ou moins importants entre eux. La dissolution de la 
couche riche en zinc a révélé cette stnicture. Conséquemment, il est possible que les 
interstices entre les cristaux de Fe& soient comblés de zinc. D'autre part, l'épaisseur 
réelle des régions analysées sur les répliques d'extraction est pratiquement impossible à 
mesurer directement. Ainsi, l'évaluation de la composition chimique sera toujours affectée 
par I'erreur d'estimation. 
Tableau 4.6 : Composition chimique des grains de la couche d'interface mesurde 
par spectrométrie EDS en MET. 
- 
Comgosition chimique (% poids) 
Région 
Sans Correction Avec Corrections 1 Avec Corrections' 
I Al : 52,64*,32 Al : Gros grains (300 nni) Fe : 34,36M,64 Fe : Zn : 13.0M.50 Zn : 
C œ u r d e l a  Al:45,60&1,74 
couche Fe : 34,97s,69 da da 
PEELS Zn : 19,43+427 
Vue générale AI : 52,4&4,2 
Réplique d a  Fe : 379f0,8 da 
d 'extraction Zn : 9,6fl,3 
fluorescence des épaisseurs 50% plus 
Finalement, la quantification des spectres PEELS peut poser certains problèmes qui 
occasiommt des errem. Le principal problème est la diffusion multiple (« Plural 
scattering ») associée à des épaisseurs relativement p d e s  (tlh>0,5). Afin de limiter les 
problèmes associés aux collisions multiples, les échantiilons présentés aux figures 
précédentes ont des épaisseurs relatives jrih) identiques. De plus, l'épaisseur reiarive 
acceptable a été fixée à environ 1,5. Les standards de quantification utilisés ont la même 
épaisseur relative. 
Ainsi donc, l'écart de composition observé entre les résultats obtenus en PEELS et en EDS 
s'explique par le mode différent de préparation des échantillons (dissolution des régions 
riches en zinc) et par l'incapacité de mesurer précisément (à moins de 50 nrn près) 
l'épaisseur de la région analysée sur les répliques d'extraction. En conséquence, la teneur 
moyenne en Zn dans la couche d'interface est surestimée à l'aide de la technique 
PEELS/Ultramicrotornie et sous-estimée à I 'aide de la technique EDSRéplique 
d'extraction. Toutefois, les teneurs mesuries au c m  des grains par la technique PEELS 
sont certainement les plus précises (les moins affectées par les aberrations des différentes 
techniques). 
Récemment, McDevitt et a[. (1 997) ont rapporté une teneur en Zn d'environ 1 1,6 % poids 
au mur des grains de FqAls (voir tableau 2.4). Dans ce cas, la composition chimique a 
été mesurée, par EDS au MET, pour une quinzaine de grains sur une lame mince préparée 
par amincissement ionique. Les auteurs ne font aucune mention de la méthode de mesure 
d'épaisseur pour appliquer les corrections d'absorption et de fluorescence. D'autre part, la 
composition générale de la couche d'interface (telle que mesurée sur une réplique 
d'extraction) est située entre les compositions d'équilibre entre FeAls et FeA13 (voir 
tableau 4.6). Iis ont, en effet, montré l'existence de ces deux phases dans les conditions 
qu'ils ont étudiées. De plus, ils ont observé un enrichissement en Zn (jusqu'à 25% poids) 
aux joints de grains de la couche d'interface. Ces enrichissements correspondent à ceux 
décrits précédemment, 
Tang et al. (1994) ont observé une très faible teneur en Zn (2,l % poids) dans le FeAls 
après 3 secondes d'immersion dans un bain de 0'19% Al. Ils ont aussi rapporté une 
augmentation de la teneur en Zn en fonction du temps d'immersion. Toutefois, la 
technique analytique qu'ils ont utilisée est douteuse. En effet, ils ont mesuré la teneur en 
Zù par EDS au MEB directement sur la couche en mie plane. Or, Jans cette wdiguraion, 
le volume d'interaction des électrons couvre à la fois la couche d'interface et le substrat 
d ' acier. 
D'autre part, Pmot et al., dans leur étude de l'équilibre Fe-Zn-Al, ont rapporté la présence 
de la phase Fe7_A15 à l'état métastable (immersion de 30 minutes) qui contenait 22,87 % 
poids Zn. Ils ont observé une réduction de la teneur en Zn de la phase lorsque l'équilibre 
est atteint (immersion de plus de 1000 heures). ils ont proposé un mécanisme de formation 
de la phase FerNS-Zn, qui passerait par une étape transitoire metastable de formation 
d'une phase ternaire (ZnFeA13). La composition mesurée par PEELS se situe entre ces 
deux compositions (voir tableaux 2.1 et 4.6). La phase constituant la couche d'interface 
produite dans un bain de 0,18% Al après seulement 6 secondes d'immersion est 
certainement dans un état relativement métastable (en comparaison à un échantillon 
stabilisé pendant 1000 heures à 465OC). L'un des principaux effets de la solidification 
rapide et d'une grande métastabilité est l'augmentation des limites de solubilité a l'état 
solide (Koch, 1988). 
Revêtements produits dans des bains de O. 12 et 0.1 0% A l  
Dans ces conditions, l'existence d'une couche d'interface, riche en aluminium, est souvent 
mise en doute. La présence d'intermétalliques Fe/Zn à l'interface du revêtement amène 
souvent à la conclusion que la couche est absente. Toutefois, un minimum d'inhibition est 
obsmée dans ces conditions. 
Deux types d'intermétalliques Fe& peuvent être observés dans ces conditions : les zones 
alliées localement (ZAL) et les grains de 6 et 6,. Les ZAL conduisent a la formation de 
discontinuités dans la couche d'interface alors que les autres intermétalliques semblent 
créer une rugosité à la surface de celle-ci. 
À cause de sa faible épaisseur, la nature de la couche d'interface produite dans ces 
conditions n'a pu être déterminée par les différentes techniques démtes précédemment 
(di-ction des rayons-x, PEELS, MET, EDS, etc.). Dans ce contexte, la spectroscopie 
des électrons Auger a été mise à contniution. Cene technique est dédiée a l'analyse de 
surface. Elle permet la caractérisation des premiéres couches atomiques a la d a c e  d'un 
échantillon. Toutefois, l'information récoltée est difficilement quantifiable. Pour cette 
raison, les prochaines pages présenteront les résultats obtenus par spectrométrie des 
électrons Auger sur les échantillons produits dans les bains de 0,12 et 0,10% Al en 
comparaison à ceux produits dans les bains de 0,13 et O, 1 6%. La comparaison est réalisée 
sur l'intensité des discontinuités du Fe, Zn et Ai. 
Les figures 4.45 et 4.46 illustrent les spectres Auger obtenus a partir des échantillons 
produits dans les bains de 0,16 et 0,13% Al. La d a c e  de la couche d'interface a été 
révélée à l'aide de la dissolution sélective à l'acide nitrique fumant. La surface a été alors 
conditionnée dans le microscope Auger à l'aide d'un décapage ionique de 2 minutes. Les 
spectres montrent les pics caractéristiques de Fe, Zn et AI. De plus, les pics de O et C sont 
visibles. Ils sont probablement associés à la contamination de la surface lors de la 
préparation des échantillons. 
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Figure 4.45 : Spectre Auger de la surface de la couche d'interface d'un revêtement 
galvanisé. - Bain : 0,16% Al - Substrat : IF-TiINb - Immersion : 1 seconde. 
Figure 4.46 : Spectre Auger de la surface de la couche d'interface d'un revêtement 
galvanisé. - Bain : 0,13% Al - Substrat : IF-TVNb - Immersion : 6 secondes. 
Dans les deux cas, les intensités relatives de Fe, Zn et Al sont équivalentes (Al=75%Fe et 
Zn=20%Fe). 
Les figures 4.47, 4.48 et 4.49 illustrent les spectres Auger de la couche d'interface après 
dissolution sélective, avant et après décapage ionique, de l'échantillon produit dans le bain 
de 0,12% Al. Avant décapage, le pic d'oxygène est très important. De plus, un pic d'azote 
est visible. Celui-ci est probablement associé à des résidus de la dissolution sélective au 
HN03. Les pics de Fe, Zn et Al sont bien visibles. Après un décapage de 10 secondes, les 
pics de carbone et d'azote sont disparus. Ceci est l'indication que la couche de 
contamination et de résidus a été éliminée. Les intensités relatives des pics Fe, Zn et Al 
(Al=75%Fe et Zn=ZO%Fe) correspondent alors a celles des échantillons témoins (figures 
4.45 et 4.46). Après 40 secondes de décapage, le pic de zinc est disparu et l'intensité du 
pic d'aluminium ne représente plus que 20% de celle du fer. Le temps de décapage 
nécessaire a l'élimination du signal d'aluminium est proportionnel à l'épaisseur de la 
couche. Le taux de décapage calibré sur une couche de silice à la surFdce du silicium est de 
10 nmlmin. En premiére approximation, si le taux de décapage de la couche d'interface est 
similaire, celle-ci devrait mesurer un peu plus de 7 nm. De plus, il est à noter que le pic de 
zinc n'est plus visible après 40 secondes de décapage bien que le pic de Al est toujours 
présent. D'ailleurs, le rapport d'intensité du pic de Al diminue à 20%Fe. Ces observations 
suggèrent que, après 40 secondes de décapage, la couche riche en Al ait une composition 
différente de celle des échantillons témoins. L'intensité élevée du pic de Fe et l'absence de 
Zn pourraient être associées à trois causes : (a) décapage préférentiel du Zn et de Al, (b) 
une couche discontinue ou très mince (4 nm) dans la région analysée etlou (c) la présence 
de la phase FeAI. Des travaux de caractérisation détaillés devraient être entrepris afin de 
confirmer la présence de cette phase. Or, McDevitt et Meshii (1998) ont observé la 
présence de la phase FeAl ordonnée entre l'acier et la phase Fe& dans des revêtements 
produits à partir d'un bain de 0,14% Al et d'un acier IF-Ti/Nb. 
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Figure 4.47 : Spectre Auger de la surface de la couche d'interface d'un revêtement 
galvanisé avant decapage. - Bain : 0'12% Al - Substrat : ULC - Immersion : 3'5 
secondes. 
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Figure 4.48 : Spectre Auger de la surface de la couche d'interface d'un revêtement 
galvanisé après 10 secondes de décapage. - Bain : 0,12% Ai - Substrat : ULC - 
Immersion : 3'5 secondes. 
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Figure 4.49 : Spectre Auger de la surface de la couche d'interface d'un revêtement 
galvanisé après 40 secondes de décapage. - Bain : 0,12% Al - Substrat : ULC - 
Immersion : 3,s secondes. 
Les figures 4.50 et 4.51 montrent les résultats obtenus pour l'échantillon produit dans le 
bain de 0,10% Al. Le spectre avant décapage montre clairement les pics de fer et 
d'aluminium. Le pic de Zn n'est pas visible. L'intensité relative du pic de Al (Ai=SO%Fe) 
est inférieur à celle des échantilIons témoins. De nouveau, l'augmentation de l'intensité du 
Fe pourrait être associée aux causes citées précédemment. Donc, la composition chimique 
de la couche d'interface pourrait être diffërente de celle des échantillons témoins. 
Toutefois, la présence d'un pic important d'oxygène empêche l'analyse de la surface de la 
couche d'interface. Après un décapage de 10 secondes, le pic d'aluminium est 
pratiquement disparu. Dans ce cas, la couche d'interface serait d'environ 2 nm. 
Ces résultats confirment la présence d'une couche riche en aluminium à l'interface des 
revêtements galvanisés dans des bains de 0,10 et 0,12% Al. Dans ces conditions, la couche 
est discontinue principalement dans les régions des joints de grains du substrat. Ces 
régions conespondent aux sites de germination des ZAL. 
La nature exacte de la couche d'interface ne peut être déterminée à l'aide de cette 
technique. Toutefois, les résultats montrent que la couche d'interface formée dans les 
bains à faible teneur en Al est probablement constituée d'un intermétallique Fe/A d'une 
composition très similaire au Fe& dans le cas de l'échantillon produit dans le bain de 
0,17?/o -41. Toutefois, les mal.,5es Auger ont montré la présence d'une phase de 
composition chimique différente (sans Zn et avec plus de Fe) dans les revêtements produits 
à 0.12 et 0'10% Al. Cette phase pourrait être du FeAl. Cette hypothèse reste a être 
confirmée par des travaux de caractérisation détaillés. 
Cette conclusion va à l'encontre du modèle proposé par Leprêtre et al. (1998). En effet, 
ces auteurs proposent un modèle basé sur les parcours de diffusion dans le diagramme 
d'équilibre ternaire à 460°C et qui prévoit l'inhibition des réactions F e h  par la formation 
d'une couche dense de 6, à l'interface du revêtement. La morphologie de la phase qu'ils 
ont identifiée à du 6, correspond à la phase qui a été analysée par microscopie Auger. 
Puisque la phase 6, a une teneur non négligeable en Zn @lus de 85%), les spectres Auger 
devraient montrer un pic important de Zn. 
Le tableau 4.7 résurne l'ensemble des observations réalisées qui concement les 
caractérisations morphologique, cristallographique et chimique de la couche d'interface. 
Figure 4.50 : Spectre Auger de la surface de la couche d'interface d'un revêtement 
galvanisé avant décapage. - Bain : 0,10% Al - Substrat : ULC - Immersion : 3,5 
secondes. 
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Figure 4.51 : Spectre Auger de la surface de la couche d'interface d'un revêtement 
galvanisé après décapage. - Bain : 0,10% Al - Substrat : üLC - Immersion : 3'5 
secondes. 
Tableau 4.7 : Résume des observations sur la morphologie, la cristallographie et la 








Zomposhz d'une phase FdAI sans Zn (Fe2Ai5, FeA13 ou FeAi n'a pu être confirmé) 
bforphologie avec aiteniance de zones rugueuses, zones planes et discontinuités 
Nombre de discontinuités (NC) 3 lorsque le temps3 
NC IF-T&NC U:-T?NCULC 
Composée de deux phases Fe/A 
Surface de la couche contient Fe, AI et Zn (Fe2A15 ou FeAi3 n'a pu étre confinné) 
Couche, après décapage, contient Fe et AI seulement (FeAi n'a pu être confinne) 
Morphologie avec alternance de zones xugueuses, zones planes et discontinuités 
NC7i lorsque le temps3 (NC < que 0,10% Al) 
NCF-T&NCF-~NCULC 
Composée principalement de Fe& (aucune trace de FeA13) 
Morphologie avec alternance de zones rugueuses et planes 
CoIonie de grains d'orientations cristdographiques similaires 
Plans (200) des grains de la couche supérieure parallèles a la surtàce du substrat 
Aucun effet du temps ni du substrat sur la morphologie 
Composée principalement de Fe2Als (aucune trace de FeA13) 
Teneur a Zn du Fe& de l'ordre de 20% poids (aucun effet du temps n'a pu être observé) 
Composée de deux sous-couches 
Couche infërieure composée de grains équiaxes de petite taille ( ~ 2 0  nm) 
Couche supérieure ayant deux types de morphologie liées à l'orientation de orFe 
Type 1 : Grains allongés formés de facettes (>500 m) 
Type 2 : Grains équiaxes (20-100 nm) - couverture moins complète que 0,18% Al 
Colonie de grains d'orientations cristalIographiques similaires 
Plans (200) des grains de la couche supérieure paralleles à la 6 e  du substrat 
Aucun effet du temps ni du substrat sur la morphologie 
Composée principalement de Fe2Als (aucune trace de FeA13) 
Teneur en Zn du FeA.IS de l'ordre de 20% poids (aucun effet du temps n'a pu être observé) 
Composée de deux sous-couches 
Couche inf'eure composée de grains équiaxes de petite taille ( ~ 2 0  m) 
Couche supérieure ayant deux types de morphologie Liées a l'orientation de aFe 
Type 1 : Grains ailongés formés de fàcettes (>500 nm) 
Type 2 : Grains équiaxes (20- 100 nm) 
Colonie de grains d'orientations cristallographiques sirnilaires 
PIans (200) des grains de la couche supérieure parallèles à la surfàce du substrat 
Aucun effet du temps ni du substrat sur la morphologie 
4 3  Évolution de la microstructure des revêtements lors du recuit d'alliage 
Le comportement des aciers ULC, IF-Ti et IF-Ti/Nb utilisés dans le cadre de ce doctorat a 
été étudié en détail dans le cadre de la maîtrise d'Eric Boutin (1997). En effet, l'un des 
objectifs de ce travail était d'étudier l'évolution de la microstructure lors du recuit 
d'dliagc. A titre d'htmduction à cette section, il est souhaitable de revoir certains des 
observations réalisées dans le cadre de cette maitrise. Le lecteur est invité à consulter le 
mémoire d'Énc Boutin pour obtenir plus de détails. 
Le comportement des aciers lors du recuit d'alliage (a Galvanneal ») peut être résumé 
aisément à l'aide des diagrammes ((teneur en Fe-temps-température )) (Fe-T-T) illustrés 
aux figures 4.52 et 4.53. Ces courbes représentent les conditions nécessaires afin d'obtenir 
un revêtement allié ayant une teneur en Fe entre 8'5 et 1 1% poids. Ainsi, les conditions de 
temps et température (de recuit) au-dessus des courbes conduisent à la production d'un 
revêtment qui contient plus de 11% poids Fe et celles en-dessous des courbes donnent 
moins de 8,5 % poids Fe dans les revêtements. Ces courbes constituent un excellent 
moyen de visualiser l'effet de la nuance d'acier et la teneur en Al du bain sur la cinétique 
d'alliage des revêtements pendant le recuit. 
Les courbes de la figure 4.52 montrent l'effet important de la teneur en Al du bain sur la 
cinétique des réactions Fe/& lors du recuit. En effet, lorsque la teneur du bain est 
supérieure au seuil de l'inhibition complète des réactions dans le bain (0'15% poids, tel 
qu'identifié dans les sections précédents), le temps nécessaire pour obtenir la teneur en Fe 
optimale est significativement supérieur à celui nécessaire en-dessous du seuil d'inhibition. 
La figure 4.53 indique que ce comportement existe pour toutes les températura de recuit et 
les nuances d'acier. De plus, la figure 4.53 pemet d'illustrer l'effet de la nuance d'acier. 
Ainsi, l'acier ULC est le moins réactif (celui qui nécessite le plus de puissance pour obtenir 
un revêtement optimal), alors que l'acier IF-TiMb est le plus réactif et que le IF-Ti montre 
un comportement intermédiaire. 
Fipire 452 : Effet de la teneur en Al du bain sur le diagramme (Fe-T-T) pour 
obtenir entre 8,s et 11% Fe dans les revêtements galvanisés-aiiiés sur 19acier ULC. 
Figure 4.53 : Effet de la nuance d'acier sur les diagrammes (Fe-TOT) pour obtenir 
entre 8,s et 11% Fe dans les revetements galvanisés-aiiiés à partir d'un bain de (a) 
0,13 et @) 0,16% poids en Al. 
De plus, lorsque la teneur en Al du bain est supérieure à 0'15% poids (figure 4.53b), l'effet 
du substrat est beaucoup plus marqué que dans le cas de teneurs en Al inférieures à ce seuil 
(figure 4.53a). Ainsi, le temps nécessaire au recuit optimum pour l'acier IF-TiNb 
n'augmente que de 2 fois lorsqu'un bain de 0,16% est utilisé au lieu de celui de 0,13% Al. 
En comparaison, dzns le cas des 3cim IF-Ti et LTLC, ce tmps augmente de 3 et 4 fois 
respectivement. 
Le niveau relatif de réactivité des trois aciers étudiés suit exactement celui qui a été décrit 
dans le cas de la formation des ZAL lors de la galvanisation dans un bain de 0,10% Al 
(voir section 4.2.1.1). Donc, il semble que la réactivité lors du recuit d'alliage soit 
contrôlée par les mêmes variables que le mécanisme de formation des ZAL. La présence 
de carbone libre et/ou d'une texture cristallographique prononcée semble donc augmenter 
le temps nécessaire pour l'obtention du niveau optimal de Fe dans le revêtement. De plus, 
l'impact de ces deux conditions dépend directement du niveau d'aluminium dans le bain. 
Les teneurs en Ai supérieures à 0,15% poids semblent réduire significativement la 
réactivité des aciers moins susceptibles à la formation des ZAL. Cette observation conduit 
à proposer que les ZAL ont un rôle important à jouer dans l'évolution de la microsîruchire 
des revêtements lorsque la teneur en Al du bain est supérieure au seuil d'inhibition 
complète. D'autre part, le rôle des ZAL serait moins important lorsque la teneur en Al est 
inférieure au seuil. 
La caractérisation de la microstructure des revêtements réalisée par Boutin (1997) a permis 
de confimier le r6le important joué par les ZAL sur le développement de la microstructure. 
Le tableau 4.8 résume l'ensemble des observations réalisées par Boutin sur des 
revêtements après des recuits partiels de durées variables. Les observations ont été 
quantifiées sous différentes classes de morphologies soient :(1) ZAL, (2) ZAL coalescées, 
(3) ( et 8, (4) zinc et (5) discontinuités (ou cratères). 
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Tableau 4.8 : Microstructure des revêtements partielement recuits (Boutin, 1997). 
Conditions 
1 Recuit 
Acier 1 , Tmps 1 Temp. 
ULC 
436 
Proportion de l'intdace Fe/Zn couverte 
Les observations du tableau 4.8 peuvent être simplement résumées comme suit : 
1) Les ZAL apparaissent plus rapidement sur les aciers IF que sur l'acier ULC; 
2) Les ZAL apparaissent plus rapidement dans les revêtements produits dans un bain de 
O,l3% que daas celui de 0'16% poids d'aluminium; 
3) L'alliage semble se produire par gemiination, croissance et coalescence des ZAL; 
4) Dans le cas de l'acier ULC et des revêtements produits dans le bain de O1 16% Al, la 
croissance latérale et, conséquemment, la coalescence des ZAL semblent limitées. Il 
en résulte la formation de discontinuités (ou cratères). 
La séquence de formation des intennetailiques proposée par Boutin est alors la 
suivante, pour le bain de O, 16% Al : 
Après galvanisation, le revêtement ne contient que de très petits cristaux de (qui sont 
probablement formés lors du refroidissement et de la solidification du revêtement); 
Après les premières secondes du recuit, l'interface AciedRevètement est couverte de 
cristaux de et 6,. 
Après ces quelques secondes, les ZAL se forment. 
L'obtention de l'alliage final se produit par la croissance latérale des ZAL et la 
coaiescence de celles-ci. 
Dans le cas du bain de 0,13% Al, le processus est accéléré puisque l'interface 
acier/revêternent est couverte de cristaux de et 6, après la sortie du bain. De plus, les 
ZAL apparaissent plus hâtivement et l'alliage est complété plus rapidement que dans le cas 
du bain de 0,16% Al. 
Afîn d'accroître la compréhension des mécanismes impliqués Ion du recuit d'alliage, les 
prochaines pages présentent les résultats obtenus sur la caractérisation des revêtements 
recuits partiellement. Quatre échantilions ont été sélectionnés parmi ceux étudiés par Éric 
Boutin. La distribution de Al et Fe, et la morphologie des phases à l'interface 
acierhevêtement ont été comparés entre les revêtements gaivaaisés et ceux recuits 
partiellement. Bien que relativement exploratoire et préliminaire, cette comparaison a 
permis d'identifier certains des mécanismes impliqués lors des premiers instants du recuit. 
4.3.1 Distribution de I'aluminium dans les rorêrem ents pattiellemen t recuits 
Tel qu'illustré à la figure 3.2, les échantillons sélectionnés représentent la portion 
ascendante du profil thermique utilisé pour le recuit. Afin de comparer les caractéristiques 
de ces revêtements à celles des revêtements galvanisés présentées dans les sections 
pr&rXiuites, certaines d a  techniques de caracrérïsation ont été urilisées pour analyser ces 
échantillons. Les échantillons sélectionnés sont donnés au tableau 4.9. 
Tableau 4.9 : hchantillons partiellement recuits sélectionnés pour l'étude du bris de 
l'inhibition. 
) Numkro 1 Substrat 1 B a h  1 immersion 1 Temps de montée 1 Tempkrature maximum 1 
Les figures 4.54 et 4.55 illustrent les résultats obtenus par dissolution sélective du 
revêtement en entier. Les données numériques de ces dissolutions sont disponibles en 
annexe II. Les figures 4.54 et 4.55 comparent, de plus, les résultats a ceux des revêtements 





La teneur en Al du revêtement complet est comparable entre les échantillons recuits et les 
échantillons galvanisés. Les faibles différences entre certaines conditions pourraient être 
attribuées à des erreurs expérimentales lors des dissolutions de revêtement Malgré tout, la 
majorité des écarts sont en deçà de l'erreur estimée. 
D'autre part, le niveau de Fe des revêtments recuits est, évidemment, beaucoup plus élevé 
que celui des revêtements galvanisés. Seul l'échantiiion POU 1 L montre une teneur en Fe 
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d'élaboration sont différentes de celles des autres échantillons. Le fable temps et la faible 
température n'étaient pas suffisante pour provoquer le début des réactions Fe/Zn. 
ULC l F-Ti ULC IF-Ti 
Al (% poids) O, 1 3 0,13 0,16 0,16 
Figure 4.54 : Comparaison de la teneur en aluminium des revêtements gahanisés et 
partiellement alliés. 
ULC IF-Ti ULC IF-Ti 
Al (% P O W  0,13 0.1 3 0,16 0.1 6 
Figure 4.55 : Comparaison de la teneur en fer des revêtements galvanisés et 
partiellement alliés. 
Lorsque les rapports entre les contenus en Fe et Al des revêtements sont comparés entre les 
revêtements recuits et ceux galvanisés, le phénomène est très clair (figure 4.56). Dans le 
cas du bain de 0'16% Al, le rapport est initialement, comme il a été présenté 
précédemment, de l'ordre de grandeur de celui du FeAls (0,826). Après les quelques 
secondes de recuit, le rapport a augmenté d'un facteur de 10. Dans le cas du bain de O,U% 
Al, le rapport Fe/AI est déjà supérieur à 0,826. Le rapport subit une augmentation 
significative l o s  du recuit (sauf dîns le cas du LZC). 
ULC I F-Ti ULC I F-Ti 
Al (% poids) 0,13 0.13 O. 16 0,16 
Figure 4.56 : Comparaison du rapport FeJAi des revêtements galvanisés et 
partiellement alliés. 
Ca observations sont relativement prévisibles. Lors du recuit d'alliage, si la température 
et le temps sont suffisants, le niveau de Fe du revêtement augmente. La teneur en Al est 
fixée dès le départ par les paramètres de galvanisation (Al dans le bain, temps 
d'immersion, poids du revêtement, type de substrat, températures du bain et de la tôle, . . .). 
Toutefois, la distniution de l'aluminium dans le revêtement (principalement entre la 
couche riche en zinc et la couche d'interface) est certainement affectée par le recuit. 
Les figures 4.57 et 4.58 illustrent I'évolution de la distniution de l'aluminium avant et 
après recuit Dans le cas des échantillons galvanisés dans un bain de 0'16% Al, après 
recuit, il reste une quantité d'Al très significative a l'interface. Dans les deux cas éîudiés, 
la teneur en Al à l'interface a diminué après le recuit. Conséquemment, la teneur en Ai 
dans la couche riche en zinc a augmenté (figure 4.58) 
Dans le cas des échantillons produits dans un bain de 0'13% Ai, l'échantillon très 
faiblement recuit (ULC - POU1 1) ne montre pratiquement aucune différence avant et 
après recuit. Cependant, l'échantillon POU26, franchement recuit, montre une diminution 
de la teneur en Al a l'interface à un niveau proche du seuil de détection. D'autre part, la 
couche riche en zinc s'est enrichie en Al lors du recuit. 
ULC I F-Ti ULC l F-Ti 
Al (70 Poids) 0,13 0,13 0,16 0,16 
Figure 4.57 : Comparaison de la teneur en aluminium de la couche d'interface des 
revêtements galvanisés et partiellement alliés. 
ULC I F-Ti ULC 1 F-Ti 
Al(~op0ids) 0,13 0,13 0,16 0,16 
Figure 4.58 : Comparaison de la teneur en aluminium de la couche riche en zinc des 
revêtements galvanisés et partiellement alliés. 
Afin de réduire l'impact des erreurs expérimentales, la distribution de l'aluminium dans le 
revêtement a été exprimée d'une manière relative (voir figure 4.59). Selon cette 
représentation, dans le cas du bain de 0'16% Al et pour les deux substrats, la distribution 
initiale de I'aluminium est de 75.78% à l'interface alors qu'après le recuit cette distriTbution 
chute à 45%. Cette observation indique que la couche d'interface est dissoute ou 
transformée et l'aluminium est transporté dans la couche riche en zinc. L'étude de la 
microstructure des revêtements sera présentée dans les prochaines pages et précisera les 
mécanismes impliqués dans la redistribution de l'aluminium. 
Dans le cas des revêtements produits dans le bain de 0'13% Al, l'aluminium à l'interface 
ne représente déjà que 45% de la quantité totale du revêtement avant le recuit. Après le 
recuit, cette proportion chute à environ 5% pour le IF-Ti. ll faut souligner l'état initial de la 
distniution en Al pour ces conditions. Il est intéressant d'observer que cette distribution 
correspond a l'état final pour les revêtements produits dans le bain de O, 16% Al. 
Gl GA GIIF-TGA GI GA GI GA 
ULC ULC IF-Ti 
0,1396 Ai 0.13% Ai 0,16%Ai 0,16YoAl 
Figure 4.59 : Comparaison de la àistribution de l'aluminium dans les revêtements 
galvanisés et partiellement alliés. 
4.3.2 Microstructure des revêtements pirrtiement recuits 
Le tableau 4.8 résume clairement l'évolution de la microstructure grâce a la classification 
de sa morphologie en cinq types différents de structure : (1) ZAL, (2) ZAL coalescées, (3) 
6 + a,, (4) +Zn et (5) cratères. La figure 4.60 illustre la microstructure des revêtements 
partiellement recuits qui ont été sélectionnés pour l'étude plus approfondie. L'effet du 
niveau d'alumùiium sur l'hhibition des réactions FdZn est marqué. En effet, les 
revêtements produits sur l'acier IF-Ti, dans les bains de 0,13 et 0,16% Al, et qui ont été 
recuits entre 4 et 4,5 secondes à une température de 460°C, montrent des différences de 
rnicrostnicture très importantes. Le revêtement produit dans le bain de 0,16% Al ne 
contient que des cristaux de 6 et 6, avec une proportion importante de q dors que celui 
produit dans le bain de 0, U%AI est presque complètement allié. 
La microstructure du revêtement produit it 0,13% Al sur l'acier IF-Ti montre des ZAL qui 
sont fortement coalescées et qui, conséquemment, couvrent une partie importante de 
l'interface. D'autre part, l'interface du revêtement produit sur le même substrat dans un 
bain de O, 16% Al montre une couche relativement continue de fins cristaux de 6 et &. 
4 secondes @ 462OC 4'5 secondes @ 45S°C 
2'5 secondes @ 459OC 4 secondes @ 460°C 
Figure 4.60 : Microstructure des revêtements partiellement recuits sélectionnés 
observée a l'aide de coupes transversales. 
L'effet du substrat sur la microstructure des revêtements produits dans le bain de 0,16% Al 
et partiellement recuit est relativement faible. Pour les deux substrats, l'interface entre le 
zinc et l'acier est couverte de fins cristaux de 6 et tii. L'observation en vue plane montre 
des distniutions et des tailles des grains de 6 et 6, similaires pour les deux substrats (voir 
figure 4.6 1). 
Dans le cas des revêtements produits dans un bain de 0,13% Al, la vue plane de la surface 
de l'acier IF-Ti, après dissolution sélective de la couche de M c ,  montre de h s  
intermétalliques F&n. La structure est plus dense et uniforme que dans le cas des 
revêtements produits à 0,16% Al. 
4 secondes @ 462OC 4 3  secondes @ 45S°C 
2,s secondes @ 459OC 
Figure 4.61 : Microstructure des revêteme 
vue plane après dissolution sélective de la c 
4 secondes @ 460°C 
:nts partiellement recuits sélectionnés en 
!ouche de zinc. 
La microstructure des revêtements d o ~ e  certainement des détails importants sur 
l'évolution de la microstructure lors du recuit d'alliage (voir Boutin, 19%). Or, il est 
difficile de déterminer ou de confhner l'évolution de la distribution de l'aluminium dans 
les différentes composantes du revêtement, tel qu'illustré p r é c a m e n t  par les 
dissolutions sélectives. Les prochaines pages présenteront, plus spécifiquement, Ia 
morphologie de la couche d'interface (riche en aluminium) après les premières secondes 
du recuit d'alliage. 
4.3.3 Distribution fine de l'aluminium dans la microstructure du revêtement recuit 
La distniution de l'aluminium et du fer dans le revêtement a été étudiée plus précisément à 
la microsonde. La figure suivante illustre les cartes de distribution des éléments dans le 
revêtement partiellement recuit (4 secondes @ 460 OC) produit à partir du bain de 0'16% 
Al et du substrat IF-Ti. 
Figure 4.62 : Carte de la distribution de (a) Zn, @) Al et (c) Fe dans un revêtement 
partiellement recuit produit ii partir d'un bain de 0,16% Al et de l'acier IF-Ti. 
figure 4.62 montre i'e~chissement important en ahminium à l'interface entre l'acier et 
le revêtement de zinc. La faible résolution spatiale de la microsonde augmente l'épaisseur 
de la couche d'interface. En effet, a une tension d'accélération de 15 kV, la taille latérale 
de la sonde électronique peut atteindre plus de 1 pm (Baril et L'Espérance, 1994). Ainsi, 
l'épaisseur de la couche d'interface observée ïîe peut etre irilCirieurc à cette limite. Les 
résultats obtenus en microscopie en transmission ont, en effet, montré que la couche 
d'interface a (pour les revêtements galvanisés dans un bain de 0'16% Al) une épaisseur de 
80 à 150 m. 
D'autre part, plusieurs cristaux de FdZn sont visibles à l'interface, du côté de la couche 
nche en zinc. Ces cristaux correspondent à ceux observés sur les micrographies des 
figures 4.60 et 4.61. Ces cristaux couvrent la couche d'interface nche en aluminium. De 
plus, ils ont une teneur non-négligeable d'aluminium. 
La carte de la distribution de l'aluminium indique aussi une bande d'e~chissement 
relativement importante à environ 6 pm de l'interface du côté de la couche riche en zinc. 
Cette observation a été confirmée à l'aide de profils de concentration (ayant une meilleure 
limite de détectabilité que les cartes). La figure 4.63 illustre les profils de Al et Fe sur le 
revêtement partiellement recuit de la figure 4.62. Deux profils ont été obtenus dans une 
région qui contient des cristaux FdZn et deux autres profils proviennent d'une région sans 
ces cristaux. 
La composition moyenne des aistaux Fe/& est de 6,60-8,15% poids Fe et 0,68-0,88% 
poids Ai. La teneur en Fe correspond à celle du 6,. Toutefois, la morphologie de la phase 
ainsi que sa teneur en Al correspondent davantage à du 6. D'ailleurs, il faut constater la 
teneur décroissante en Fe en fonction de la distance de l'interface (entre 487 et 1,52% 
poids). Ces teneurs dépassent passablement les limites de solubilité du Fe dans le zinc 
solide. 
Zone avec cristaux de 5 
4- Ligne 1 Fe 
Zone sans cristaux de 5 
4- Ligne 2 
................................................ 
Position ( p m) 
Figure 4.63 : Profds de concentration en Fe et en Al dans un revêtement 
partieliement recuit produit à partir d'un bain de 0,16% Al e t  de l'acier IF-Ti. 
Le même ph6nornène est observé sur l'échantillon non-recuit, galvanisé dans les mêmes 
conditions (voir figure 4.64). Or, les dissolutions et les analyses chimiques des 
revêtements produits daos les bains de 0,16% Al ont montré que leur teneur en Fe n'excède 
pas 0,825% poids et que la présence de Fe est principalement associé à de l'Al comme en 
témoigne le rapport FdA1 proche de celui du Conséquemment, la seule source 
possible pemiettmt d'expliquer ces teneurs élevées en Fe est les contributions 
hstmmentales associées à la microsonde. En effet, la présence d'une masse importante de 
Fe à proximité du revêtement relativement mince conduit à la génération de rayons-x à 
cause d'électrons mal collimatés et de l'angle de vue relativement grand des détecteurs de 
rayons-x. Ces contributions nuisent donc à la mesure du Fe dans le revêtement. Ainsi, en 
première approximation, il est possible de soustraire directement cette contribution 
(environ lys% poids) à la teneur en Fe des cristaux à l'interface a h  d'obtenir l'ordre de 
grandeur de celleci. La teneur en Fe conigte est alors mtrc 5,10 ct 6'65% poids. Les 
cristaux d'interface correspondent donc a la phase < ayant une teneur en Al de 0,78% 
poids. 
O 1 2 3 4 5 6 7 8 9 1 0  
Position (p m) 
Figure 4.64 : Protils de concentration en Fe et en Al dans un revêtement non-recuit 
produit à partir d'un bain de 0,16% Ai et de l'acier IF-Ti. 
Le phénomène de contribution instrumentale affecte aussi d'une manière importante la 
mesure de l'aluminium. En effet, la teneur moyenne en Al de la couche riche en zinc du 
revêtement non-recuit telle que mesurée à la microsonde (0,ll m,02 1 % poids, voir figure 
4.64) est significativement plus élevée que celle mesurée par les techniques de dissolution 
s é k t i v e  (0,068M,010% poids, voir annexe IQ. Toutefois, comme le montre la 
comparaison entre la figure 4.64 et 4.63, la teneur en Al mesurée sur l'échantillon 
galvanisé se situe entre 0,079 et 0'141% poids, alors que celle de l'échantillon recuit 
fluctue beaucoup plus entre 0,066 et 0'738% poids (dans les régions sans cristaux Fe/Zn). 
Il semble donc que l'enrichissement en Ai observé au cœur du revêtement partiellement 
recuit soit réel. 
La figure 4.63 indique que les teneurs minimales en Al mesurées localement dans le 
revêtement se situent à proximité des cristaux de 6 et de l'interface (entre 1,O et 2,5 prn de 
l'interface pour les lignes hors des cristaux Fe/Zn et entre 3'0 et 4,O pm de l'interface pour 
les lignes passant par les cristaux Fe/Zn), dors que les teneurs maximales se situent à 
environ 6,O pm de l'interface. Ces teneurs dépassent largement la limite de solubilité de 
Al dans le zinc solide (0,05% poids, selon Hansen et Anderko, 1958). Conséquemment, le 
zinc est sursaturé en Al. Celui-ci pourrait donc se retrouver sous une forme précipitée 
quelconque qui n'implique pas une phase riche en Fe puisque les enrichissements en Al ne 
correspondent pas à des teneurs plus élevées en Fe. Faute de temps, ces observations n'ont 
malheureusement pas été c o n h é e s  par les observations en microscopie électronique en 
transmission sur des coupes ultramicrotomiques. 
4.3.4 Noture de la couche riche en aluminium des revêtements partieIIement recuits 
La figure 4.59 indique qu'il y a une redistrïïution de l'aluminium dans le revêtement après 
les premières secondes du recuit d'alliage. Dans le cas des échantillons produits dans un 
bain de 0,16% Al, la quantité d'aluminium à l'interface diminue lors des premiers instants 
du recuit. Toutefois, après le recuit partiel, une portion significative de l'aluminium du 
revêtement se retrouve à l'interface (tel que révélé par les dissolutions sélectives et les 
cartes réalisées à la microsonde). 
Dans le but de comprendre les mécanismes impliqués lors du recuit dans ces conditions 
(0,16% Al), l'étude a été poursuivie davantage. Certaines des techniques utilisées sur les 
revêtements galvanisés ont été appliquées à la caractérisation des revêtements partiellement 
alliés. Plus particulièrement, la couche d'interface riche en Al a été caractérisée. 
La diffiction des rayons-x en illumination parallèle est I'une de ces techniques. Après 
dissolution sélective de la couche riche en Mc (a l'aide de l'acide nitrique fumant), la 
couche d'interface a été caractérisée. Les paramètres de ciiffiaction sélectionnés sont 
identiques à ceux qui ont été utilisés pour la caractérisation à la section 4.2.3.2. La figure 
suivante illustre les résultats obtenus pour le revêtement produit sur l'acier ULC dans le 
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Figure 4.65 : Cliché de diffraction des rayons-x, en illumination parallèle, de la 
couche d'interface d'un revêtement produit sur l'acier ULC dans le bain de 0,16% 
Ai, en comparaison avec le revêtement non-recuit et un standard de FqAls en 
poudre. 
La figure 4.65 indique clairement la présence de Fe& à l'interface du revêtement 
partiellement recuit (dans le cas du bain de 0,16%). Dans la condition recuit., la distance 
interplanaire des plans (130), contrairement à ceile des plans (002), a légèrement 
augmenté. Harvey et Marcer (1973) n'ont pas rapporté une déviation significative de cette 
rkflaixioa pour la phase Fe& lorsque ceilcici contient une teneur tlevée en Zn (voir 
tableau 4.4). Toutefois, Chen et al. (1990) ont montré que les réflexions des plans (3 11) 
(0,2068 nm) et (130) (0,2058 nm) peuvent se déplacer significativement lorsqu'il y a du 
zinc dans la phase Fe&. Les distances interplanaires deviennent alors de 0,2075 nm 
(3 11) et 0,2066 nm (130). Ainsi, le pic résultant de la convolution des deux réflexions se 
déplace vers la droite (distance interplanaire augmente) lorsque la phase FqA15 contient du 
zinc. Toutefois, il n'a pas été possible de comparer la teneur en Zn de la couche d'interface 
avant et après le recuit. 
Contrairement aux revêtements produits dans le bain de 0,16% Al, ceux produits dans le 
bain de 0,13% Al présentent, après recuit, une très faible quantité d'aluminium à 
I'interface. La diffraction des rayons-x en illumination parallèle n'a pas été en mesure de 
détecter et d'identifier la nature de la phase riche en aluminium a l'interface. 
Toutefois, la spectrométrie Auger a permis de confirmer la présence d'une phase 
discontinue riche en Al à la s d a c e  du substrat (sur l'échantillon IF-Ti recuit 4 s @ 462°C). 
La microstructure (figure 4.66) et le spectre Auger d'une région couverte de cette couche 
(figure 4.67), et un autre provenant d'une discontinuité (figure 4.68) sont très similaires à 
ceux observés dans les échantillons galvanisés dans un bain de 0,10% Al (voir figures 
4.1 1, 4.39, 4.46 et 4.47). D'ailleurs, la microstructure du revêtement (figure 4.60) est 
similaire à celle des revêtements galvanisés dans le bain de 0'10% Ai où de nombreuses 
ZAL peuvent être observées (figure 4.10). il semble donc que les premières réactions à se 
produire lors du recuit des revêtements produits dans un bain de 0.13% Al conduisent à la 
formation d'un revêtement très similaire à ceux obtenus aprés gaivanisation dans un bain 
de 0'10% Al. 
Figure 4.66 : Morphologie de In couche d'interface de 196chantiIion partiellement 
recuit (4 s @ 460°C) produit a partir d'un acier IF-Ti et d'un bain de 0'13% Al. 
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Figure 4.67 : Spectre Auger de la surface, avant décapage, de la couche d'interface 
d'un revêtement partiellement recuit (zone A) - Bain : 0,13% Al Substrat : IF'-TI 
- Recuit 4 s @ 460°C. 
Figure 4.68 : Spectre Auger de la surface, avant décapage, d'une discontinuité 
(zone B) de la couche d'interface d'un revêtement partiellement recuit - Bain : 
0,13% Ai Substrat : IF-Ti - Recuit 4 s @ 460°C. 
4.3.5 Morphologie de la couche nche en aluminium des revêtements paniellernent 
recuits 
La morphologie de la couche d'interface observée dans les revêtements partiellement 
recuits, lorsque comparée à celle des revêtements non-recuits, révèle les traces de certains 
des mécanismes impliqués lors du bris de l'inhibition des réactions Fe/Zn. Les techniques 
de  dissolution sélective couplées à la microscopie électronique a balayage ont permis de 
réaliser ces comparaisons. 
Tel que mentionné précédemment, l'échantillon partiellement recuit provenant d'un bain 
de 0,13% Al montre une couche d'interface riche en AI similaire à ceiie observée dans les 
revêtements galvanisés du bains de 0,10% Al. De manière identique, la morphologie de 
cette couche, malgré les discontinuités, est semblable à celle des revêtements galvanisés 
dans le bain de O, 13 % Al (voir figure 4.69). 
Figure 4.69 : Morphologie de la couche d'interface riche en aluminium d'un 
revêtement (a) non-recuit et (b) partiellement recuit (4 s @ 460°C) - Substrat : IF- 
Ti - Immersion : 3,5 secondes - Bain : 0,13% Ai. 
Conséquemment, dans les conditions de recuit produites dans le programme expérimental, 
la morphologie générale de la couche subit des modifications lors des premiers instants du 
recuit : 
(1) Des discontinuités importantes apparaissent dans la couche d'interface, celles-ci 
correspondent aux régions alliées qui s'apparentent à des ZAL. 
(2) La morphologie des régions entre ces discontinuités, les zones riches en Al, ne change 
pas après le recuit (lorsque comparée à celle du revêtement galvanisé dans le bain de 
O, 13% Al). 
C a  observations semblent indiquer que le mécanisme actif dans les premières secondes du 
recuit d'alliage est la formation de ZAL aux joints de grains du substrat (tel qu'illustré à la 
figure 4.66). La croissance latérale de ces zones conduit à la formation d'une couche alliée 
continue. L'aluminium de la couche d'interface se retrouve dors daus la couche riche en 
zinc, en solution dans les intemétalliques Fe/& qui constituent les ZAL (particulièrement 
le 6,). 
Dans le cas des revêtements produits dans le bain de 0,16% Al, des différences importantes 
de morphologie sont aussi observées (voir fi- 4.70 et 4.71). Ainsi! la couche 
d'interface n'a plus les deux types de morphologie caractéristiques des revêtements 
galvanisés dans les bains de plus de 0,15% Al. Les principales modifications de la couche 
en contact avec le revêtement de zinc sont : (1) la disparition des grains de taille supérieure 
à >500 nrn, (2) l'apparition de régions planes et (3) l'apparition de petits grains (cl00 nm) 
équiaxes. Ces modifications ne peuvent être reliées qu'à la transformation de la couche 
d'interface lors des premiers instants du recuit. 
Figure 4.70 : Morphologie de la couche d'interface riche en aluminium d'un 
revêtement (a) non-recuit et @) partiellement recuit (4,s s @ 460°C). - Substrat : 
ULC - Immersion : 3,5 secondes - Bain : 0,16% AL 
Figure 4.71 : Details de la morphologie de la couche d'interface riche en aluminium 
d'un revêtement (al et a2) non-recuit et @) partiellement recuit (43 s @ 460°C). - 
Substrat : CTLC - Immersion : 3,s secondes - Bain : 0,16% Al. 
Tel que révélé par les dissolutions partielles et les analyses à la microsonde (figures 4.59 et 
4.62)' la couche d'interface riche en Al se dissout lors des premiers instants du recuit 
d'alliage. La morphologie de la couche témoigne de cette dissolution par la disparition des 
grains de taille supérieure à 500 nm et l'apparition des zones planes et des petits grains. 
Selon les analyses à la microsonde, I'aluminium se redistribue dans les intermétalliques 
ainsi que dans une mue enrichie située entre 5 et 6 pm de l'intdace du revêtement. La 
localisation de cette zone poumit être associée au processus de solidification aprés le 
recuit partiel. En effet, lors de ces essais, aprés avoir complété le cycle thermique, les 
échantillons sont rehidis rapidement (-22 'Us). Ainsi, la surface du revêtement est 
initialement solidifiée lors du passage dans les couteaux et le reste du revêtement se 
solidifie dans la section de refroidissement a I'azote liquide. La zone enrichie correspond 
probablement a la position du front de solidification dans le revêtement lors du démarrage 
du rehidissement. 
La figure 4.73 montre les détails de la morphologie des phases a l'interface entre l'acier et 
le zinc. Dans cette zone partiellement couverte de cristaux F a n ,  il est possible de voir la 
couche d'interface riche en Ai. Dans cette région, cette phase est relativement plane. 
D'autre part, la partie à droite de la figure montre des mistaux qui ont été identifiés à du 6, 
ou du rl à la section 4.2.1.2. Enfin, la portion de gauche prhente des cristaux de 6. A 
partir de cette figure, il est possible de proposer les mécanismes qui donnent la structure de 
la couche d'interface après le recuit partiel. 
ULC - 4 secondes (a, 460°C IF-Ti - 4.5 secondes (iù. 455OC 
Figure 4.72 : Corrélations entre la distribution des intermétaiIiques FeMn et la 
morphologie de la couche d9interfPce riche en Ai - Bain : 0,16% Al. 
Figure 4.73 : Détails de la morphologie des phases FeEn et Fe/N à L'interface du 
revêtement partiellement recuit produit à partir du substrat IF-Ti et du bain de 
O,16% Ai. 
En effet, les zones planes, non recouvertes de cristaux Fe/&, correspondent certainement 
aux zones planes visibles sur la couche d'interface (voir figure 4.70 et 4.72), alors que les 
zones couveries de cristaux de & (ou ri) correspondent, probablement, aux zones les plus 
rugueuses de la couche riche en Al. Enfin. les cristaux de 6 semblent croître à la surface de 
la couche riche en Ai ou à la surface des grains de 6,. 
D'autres détails importants sont visibles aux figures 4.72 et 4.74. Dans certaines régions 
du revêtement, des ZAL sont visibles (voir flèches à la figure 4.72). Ces ZAL se 
produisent à des joints de grains triples à la surface de l'acier, plus particulièrement dans 
des zones de défauts de surface). Dans ces zones, la couche d'interface est complètement 
disparue. De plus, dans certains cas, la couche d'interface peut être détachée du substrat 
(voir figure 4.74). Dans ces conditions, contrairement aw ZAL générées dans les 
revêtements partiellement recuits provenant du bain de 413% Al, ces ZAL ont 
probablement soulevé la couche d'interface. Ce qui indique un phénomène Iocal très 
violent. Dans le cas du bain de 0,13% Al, aucune des régions obsewées ne présentaient ce 
phénomène. La même observation s'applique dans le cas des revêtements galvanisés (non- 
recuits) dans le bain de 0'10% Al. 
Figure 4.74 : Morphologie de la couche d'interface dans le voisinage d'une ZAL. 
Cette observation est très importante puisqu'eile indique un bris mécanique et localisé de 
la couche d'interface par la formation d'une ZAL. Or, après ce bris, il n'y a aucune 
propagation des ZAL. De plus, les ZAL sont associée, dans la majorité des cas, a un défaut 
à la surface de l'acier. Ii semble donc que le bris mécanique de la couche d'interface ne 
soit pas une condition unique à la propagation des ZAL. D'autres mécanismes sont 
probablement impliqués lors de la croissance des ZAL. 
Les observations présentées dans cette section se résument ainsi : 
La réactivité lors du recuit d'alliage est contrôlée par les mêmes variables que le 
mécanisme de formation des ZAL (la réactivité relative des substrats dans les 
revêtement recuit est similaire à celle des revêtements galvanisés dans le bain de 
O, t 0% Al). 
Les teneurs en Al supérieures à 0'15% réduisent significativement la réactivité des 
aciers moins susceptibles à la formation des ZAL. Le rôle des joints de grains du 
substrat sur les réactions d'alliage serait moins important lorsque la teneur en Al est 
inférieur au seuil de 0,15% Al. 
Lors du recuit, l'aluminium se redistribue dans le revêtement. Ainsi, la couche 
d'interface se dissout pour enrichir en Al la couche riche en zinc et les intamétalliques 
Fe/Zn. 
Dans le cas des revêtements produits dans le bain de 0,16% Al et partiellement recuits, 
la couche d'interface est constituée de la phase FqA15. Conséquemment, la 
morphologie de la couche (lorsque comparée à celle des revêtements non-recuits) subit 
des modifications important es. 
Dans le cas du bain de 0'13% Al, bien que difficilement identifiable, la couche 
d'interface est constituée d'une phase riche en Al. Des discontinuités importantes, 
associées a la formation de ZAL, se forment aux joints de grains du substrat. La 
morphologie de la couche d'interface, entre ces discontinuités, est similaire a celle de 
la couche retrouvée dans les revêtements non-recuits. 
DISCUSSION ET SYNTHÈSE DES RÉSULTATS 
L'inhibition des réactions Fe/Zn et la rupture de celle-ci 
Tel que présenté à la section précédente, l'objectif final de ce projet de recherche est de 
préciser les mécanismes impliqués dans l'inhibition des réactions Fe/Zn. Les travaux de 
caractérisation réalisés sur les échantillons produits a l'aide du simulateur de galvanisation 
ont ceriainement contniue à identifier plusieurs des caractéristiques morphologiques, 
aistallographiques et chimiques des phases des revêtements galvanisés et partiellement 
alliés. De plus, la matrice expérimentale utilisée a permis de démontrer l'effet de certains 
paramètres du procédé de galvanisation sur ces caractéristiques. La majorité de ces 
observations sont résumées aux tableaux : 4.2,4.3 et 4.7, ainsi qu'à la figure 4.37. 
Ce dernier chapitre vise à compiler l'ensemble de ces observations ainsi que celles 
rapportées dans la littérature, et de préciser certains des mécanismes les plus probables qui 
sont impliqués dans l'inhibition des réactions FdZn lors de la galvanisation et des premiers 
instants du recuit d'alliage. 
5.1 Inhibition des réactions lors de la galvanisation 
Dans un premier temps, l'évolution microstructurale en fonction du temps sera présentée 
sous forme schématique. Tel que présenté à la figure 5.1, le procédé de galvanisation a été 
divisé en cinq étapes : (1) avant immersion, (2) premier contact avec le zinc liquide, (3) 
moitié du temps d'immersion, (4) avant sortie du bain et (5) avant l'entrée dans la section 
de recuit ou après solidification du revêtement. La figure 5.2 illustre le profil thermique de 









Figure 5.1 : Schéma des étapes importantes du procédé de galvanisation et 
correspondance entre (a) le simulateur et (b) le procédé réel. 
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Figure 5.2 : Chemin thermique subi par la tôle Ion de la galvanisation (Sa) et du 
recuit subséquent. 
Selon les résultats 
impliqués lors de la 
expérimentaux présentés au chapitre précédent, les mécanismes 
galvanisation semblent très différents entre les bains ayant plus de 
OJ5% Al et ceux ayant moins de O,I5% Al. Les prochaines pages présentent donc ces 
différences et proposent un modèle de l'effet de l'aluminium sur l'évolution 
microstructurale. 
5.1.1 Bains de O,I6 et O,18% Ai 
Dans ces conditions, l'inhibition des réactions FdZn est complète. Le mécanisme proposé 
est illustré à la figure 5.3. Les principales étapes sont décrites dans les paragraphes 
suivants. Les numéros des paragraphes correspondent aux étapes il1 ustrées aux figures 5.1, 
5.2 et 5.3. 
1) Cette étape correspond à l'état initial de la tôle avant l'immersion. Les 
caractéristiques de I'atmosphère de la foumaise (particulièrement la teneur en 
hydrogène et le point de rosée) sont sélectionnées de telle sorte que la réduction de 
l'oxyde de fer et l'oxydation interne des éléments d'alliage soient favorisées. Il en 
résulte, après le recuit, une surface désoxydée. 11 faut mentionner que la nature du 
nettoyage initiai de l'acier (nettoyage électrolytique, nettoyage mécanique, préchauffe 
oxydante, . ..) a un impact sur la quantité de particules libres en surface. Ces 
particules sont, entre autres, composées d'oxyde de fer. Ainsi, après le recuit, la 
teneur surfacique de particules de fer peut être relativement importante. D'ailleurs, la 
présence de ces particules influence certainement la quantité de f a  qui contribue à la 
saturation du MC liquide et à la formation d'intermétalliques Fe/Zn et Fe/AI. Ces 
intermétalliques sont les principaux générateurs des mattes du procédé de 
galvanisation (N bottom dross )) et a top dross n). Après le recuit de recristailisation, 
la d a c e  de l'acier est désoxydée et la surface de fer pratiquement pur est très active 
et relativement homogène. La d a c e  de la tôle est dors conditionnée pour 
I'immersion dans le bain de zinc. 
Figure 53 : Schéma 
de L'immersion dans 
l'évolution de la microstructure à 
bain contenant entre 0,16 et 0,18% 
la surface 
Al. 
de la tôle lors 
2) Cette étape correspond aux premières ûactions de seconde de l'immersion dans le 
bain de zinc. 
Lors de l'immersion, il y a une mise en solution rapide du fer libre en surface de 
l'acier. Ce fer provient de deux sources importantes : (a) les particules h e s  et (b) la 
surface très réactive produite lors de la réduction des oxydes de surface dans 
l'atmosphère réductrice du recuit de l'acier. Le taux de dissolution dépend 
directement de la probabilité qu'un atome de fer quitte la surface de l'acier. Cette 
probabilité est, entre autres, grandement Liée à l'énergie libre de fusion de l'acier mais 
aussi à la teneur en aluminium et fer du zinc liquide. De plus, des facteurs 
géométriques telles la surface spécifique des particules libres et la densité surfacique 
des atomes du substrat (qui est liée à l'orientation cristallographique) ont un effet sur 
le taux de dissolution. Ainsi, la disponibilité locale (à l'interface) des atomes de fer 
dépend de la densité de particules fines en surface, de la rugosité de surface, de 
l'orientation cristallographique des grains du substrat et de la composition chimique 
de l'acier. 
Bien qu'aucune étude ne soit encore publiée, il est de plus en plus accepté que le taux 
de production de matte soit directement relié à la propreté de la surface de l'acier 
avant recuit. Ainsi, l'élimination des huiles de laminage et des particules fines 
d'oxyde de fer permettrait d'améliorer l'efficacité de la préparation de surface et de 
réduire la quantité de particules fines de fer à la d a c e  de l'acier avant l'immersion. 
Par ailleurs, les résultats de ce projet de doctorat indiquent que la croissance de la 
couche d'interface soit beaucoup plus prononcée sur des grains du substrat présentant 
une orientation cristalline particulikre. 
Enfin, Faderl et al. (1995) et Bélisle (1993) ont montré l'effet, sous certaines 
conditions, de la composition chimique de l'acier sur la prise en aluminium lors de 
I'immersion. 
La mise en solution du fer contribue à augmenter, localement, la teneur en fer du zinc 
Liquide. Alors, le fer contenu dans le liquide sursaturé précipite sous forme de FeAls,  
par gerrriination hétérogène à la surface de l'acier. Les grains ainsi formés ont alors 
une orientation préférentielle en relation avec celle du substrat d'acier. Certaines 
orientauons crisrdiines de l'acier offient des sites prefientiels de germination. LI en 
résulte une distribution en colonies de grains de même orientation et de morphologie 
similaire qui sont associées à la taille et à la forme des grains du substrat. D'autre 
part, la forme allongée des grains présents dans ces colonies suggère une croissance 
des cristaux de FqAls selon certaines directions préférentielles. 
La germination et la croissance de ces cristaux de FaAi5, lors de la première seconde 
d'immersion, constituent la majorité de la prise en aluminium a l'interface de l'acier. 
En effet, les résultats obtenus par dissolution partielle des revêtements galvanisés 
entre 1 et 6 secondes d'immersion (figures 4.23 et 4.24) ont montré que plus de 80% 
de I'aiurninium contenu à l'interface est prise lors de cette période. Cette prise initiale 
dépend de la teneur en aluminium efficace (ou soluble) dans le zinc liquide. Ainsi, 
après une seconde d'immersion, un écart de 25% est observé entre les quantités 
d'aluminium a l'interface des revêtements produits à 0,l6% et celles des revêtements 
produits avec O, 18% d'aluminium. Cette observation explique également la 
différence de morphologie de la couche d'interface observée dans ces deux 
conditions. il semble, en effet, que la germination des grains de Fe& soit moins 
dense sur certains grains du substrat galvanisé dans un bain de 0,16% Ai que dans le 
cas d'un bain de 0,18% AI. Toutefois, les zones ayant des grains fortement orientés 
présentent une densité comparable de grains (voir figure 5.3, étapes 2). 
Selon la théorie de germination, le taux de germination hétérogène, Nk dépend 
directement du nombre d'atomes en contact avec le site de germination par unité de 
volume de liquide (Ci). L'équation qui exprime cette relation est la suivante : 
ouf; est un facteur de fréquence qui dépend de la Eéquence de vibration des atomes, 
l'énergie d'activation de la diffusion dans le liquide et la surface du germe critique. 
Ainsi, les teneurs en aluminium et en fer du liquide en contact avec le site de 
germination (Ci) ont un effet sur le taux de gemiination. D'autre part, la composition 
chimique du zinc liquide a un effet sur la variation d'énergie libre associée à la 
germination hétérogène (  AG;^, ), plus particulièrement sur les facteurs géométriques 
comme l'énergie libre de formation des interfaces entre les phases (Porter et 
Easterling, 198 1). 
Cette analyse correspond bien a celle réalisée par Tang (1 995). En effet, celui-ci a 
utilisé les théories de gemiination afin d'expliquer la prise en aluminium par 
l'interface des revêtements galvanisés. il proposa que la d i f i i on  de l'aluminium 
dans le Mc liquide soit l'étape qui contrôle la germination de la couche d'interface. 
Cette proposition s'appuie sur la supposition qu'une couche limite visqueuse soit 
présente entre la surface de la tôle en mouvement et le zinc liquide. Cette couche 
limite serait associée au zinc qui est entraîné par le mouvement de la surface de la 
tôle. Les forces visqueuses contrôlent l'épaisseur de cette couche où la vitesse du 
zinc est égale à celie de la tôle à l'interface des deux milieux et diminue 
graduellement pour atteindre la vitesse moyenne de zinc dans le bain. 
Conséquemment, cette couche limite N stagnante » est isolée du reste du bain et peut 
s'appauvrir lors de la fonnation de la couche d'interf'ace puisque le taux de 
consommation de l'aluminium est supérieur à l'apport par diffusion dans le zinc 
Liquide. Ce mécanisme donne lieu a la formation d'une couche [imite de di@sion où 
la concentration en aluminium diminue graduellement de la composition moyenne du 
Mc bain vers la composition d'équilicbre (a l'interface Fe&/zinc liquide) prévue par 
I'équiliire FdZn/Al. Conséquemment, Tang suppose que la concentration en 
aluminium à l'interface est une fonction exponentielle du temps d'immersion. Il en 
résulte un taux de germination qui varie en fonction du temps d'une manière 
exponentielle. il en conclut que la germination et la croissance de la couche riche en 
aluminium sont donc exclusivement contrôlées par la diffusion. 
Toutefois, Tang n'a pas évalué l'épaisseur des couches limites visqueuse et de 
d i f i ion .  En supposant une tôle infinie en mouvement dans un liquide, il est possible 
de déterminer, à l'aide de l'équation de Navier-Stokes, l'épaisseur de cette couche 
limite. L'analyse conduit à l'équation suivante (Poirier et Geiger, 1994) : 
ou 6 est l'épaisseur de la couche limite, Re.r est le nombre de Reynolds « local )) 
associé à la distance x qui correspond à la distance à partir du point d'entrée de la tôle, 
v est la viscosité cinématique du zinc liquide (5,013~10" m's" à 465OC selon 
Toussaint, 1997) et V- est la vitesse de la tôle (80 mlmin.). Évidemment, les 
hypothèses de simplifications (liquide isotherme, concentration uniforme, écoulement 
non-turbulent, . . .) limitent l'exactitude de cette évaluation. Toutefois, il est possible 
d'évaluer l'ordre de grandeur de cette couche limite visqueuse. Dans la configuration 
industrielle (où la tôle défile en continu dans le zinc), la couche limite après 055 
seconde d ' immhon est de 1,77 mm. 
D'autre part, il a été démontré que le rapport entre la couche limite de concentration et 
la couche limite visqueuse peut s'exprimer, pour un écoulement laminaire a la surface 
d'une tôle infinie, de la manière suivante (Poirier et Geiger, 1994): 
où Sc est le nombre de Schmidt (vlD). Le coefficient de diffision de l'aluminium 
dans le zinc à 465°C est de 1,733.10-~ mm2 (Toussaint, 1997). Ainsi, la couche 
limite de diffision de I'aluminium dans le zinc liquide est de 0,26 mm. 
ûq un calcul simple montre que la quantité d'aluminium contenu dans la couche 
d'interface dans les premiers instants de l'immersion dans un bain de 0'18% Al (soit 
0'15 glm') proviendrait d'une couche de M c  liquide d'environ 1 3 Fm (83'3 3 g/m3, 
alors que dans le cas du bain de 0,16% Al, une couche d'environ 9 pm (52,25 &) 
serait appauvrie par la formation de FeA15. Ces épaisseurs sont bien inférieures à 
l'épaisseur des couches limites visqueuse et de diffusion. Conséquemment, la 
réaction de formation du Fe& contribue à un appauvrissement local a l'interface 
aciedzinc liquide mais la présence d'une couche limite visqueuse ne devrait pas 
limiter la disponibilité de l'aluminium lors de la germination de la couche et donc la 
prise initiale en aluminium par la surface de l'acier. 
Toutefois, dans le cas d'un écoulement turbulent, l'épaisseur de ces couches limites 
est réduite. En effet, les couches Limites visqueuse et de diffusion peuvent être brisées 
par des perturbations reliées a l'écoulement turbulent. Il est dors plus difficile 
d'obtenir les teneurs d'équilibre en fer et en aluminium à l'interface Fe& et M c  
liquide. Effectivement, le fer nouvellement en solution peut être transporté vers la 
masse du zinc liquide par les mouvements turbulents. Cette situation diminue la 
quantité d'atomes en contact avec les sites de germination et peut ainsi nuire a la prise 
initiale en aluminium par Pinterface. D'ailieurs, Toussaint (1997) a démontré, 
expérimentalement, que l'écoulement turbulent réduisait la prise initiale en 
aluminium (par la formation de Fe&) lorsque comparée à un écoulement laminaire. 
À la lumière de ces observations, il n'est pas évident que la prise initiale en 
duminium par l'interface soit contrôlée par son transport à travers une couche limite 
de diffusion ou visqueuse. Il semble plus plausible que la germination hétérogène soit 
contrôlée par les quantités d'aluminium et de fer initialement disponibles a la 
proximité des sites de gennhation. Ainsi, tel que démontré par Faderl et al. (1995)' 
la température d'entrée de la tôle peut aussi avoir un effet sur la prise d'aluminium en 
en fournissant une partie de l'énergie nécessaire à la mise en solution du fer dans le 
zinc par I'insrgiz thermique foumie par la t3k, augmentant ainsi la disponibiiit6 du 
fer localement D'autre part, Toussaint a démontré que le régime d'écoulement avait 
un effet important sur la prise initiale d'aluminium. L'écoulement turbulent réduit la 
quantité de fer initialement disponible dans le MC liquide à l'interface sans pour 
autant changer la quantité d'aluminium (si le bain est homogène, ce qui est une 
hypothèse valide lors des premiers instants de I'irnmersion) et conséquemment, la 
quantité d'aluminium initialement fixée dans la couche d'interface est moindre. 
3) Cette étape correspond a la première seconde de l'immersion dans le bain de Nic. 
La réaction à l'interface se poursuit et conduit a la couverture complète de la surface 
de l'acier par une couche dense et continue de Fe& (voir figure 5.3, étape 3). Les 
cristaux formés sont de petites tailles et cuboïdes. Contrairement à l'étape 
précédente, cette observation suggère un très grand taux de germination et une faible 
croissance. L'augmentation du taux de germination est alors associée à 
l'augmentation de la quantité d'aiurninium disponible dans le zinc liquide par la 
diffusion à l'état Liquide. De plus, la faible croissance est associée a l'apport en fer 
qui ne se fait plus par diffusion dans le MC liquide (à cause de la dissolution initiale) 
mais bien par d imion  a l'état solide et par la dissolution de la surface du substrat. 
Le passage du régime contrôlé par la germination hétérogène vers celui contrôlé par la 
d i f i o n  semble lié à la disponibilité du fer lors des premiers instants de la croissance 
de la couche d'interface. Ainsi, la dissolution des particules fines de fer et de la 
surface très réactive générée par le recuit de l'acier contriiuent à la germination et la 
croissance des gros cristaux allongés de F4Als. Toutefois, l'appauvrissement en fer, 
provoqué par cette croissance (4 instantanée », nuit à la germination et la croissance de 
nouveaux grains. L'apport d'aluminium par dif i ion devient alors plus grand que 
l'apport de fer par dissolution et diffusion à l'état liquide. Puisque l'aluminium est 
disponible en surface, le fer nouvellement disponible (par dissolution de la surface du 
substrat) pYticipe j. la fimation de germes. Lorsque la surface est mtiérement 
couverte de gmes,  la croissance de la couche de Fe& devient contrôlée par la 
d i f i i on  à l'état solide des atomes de fer eVou d'aluminium. Les données sur la 
diffusion du fer et de l'aluminium dans le FeNs sont résumées au tableau 5.1 (selon 
Richard et al., 1994; valides entre 520°C et 1 1 OO°C). 
Tableau 5.1 : Coefficient de diffusion à l'état solide du Fe et de Al dans la couche 
d'interface. 
Selon les valeurs des coefficients de diffusion extrapolées a la ternphture de 
galvanisation, I'aluminium est l'atome qui se déplace le plus rapidement par diffusion 
a l'état solide dans le Fe&. La diffusion du fa dans la couche d'interface et 
l'autodiffusion du fer dans le substrat sont limitées en comparaison a l'aluminium. 
Ces dif fhces  de vitesse de diffusion expliquent bien le type de croissance observé 
(voir figure 5.3). D'autre part, les couloirs de zinc liquide entre les cristaux allongés 
de Fe& constituent des zones stagnantes où le fer peut passer en solution et 
contribuer à la formation de la phase FqA15. De plus, ils constituent des courts- 
circuits de diffusion pour I'aluminium. Ainsi, la phase FqMs peut croître à 
l'interface entre les cristaux orientés de F4Als et le substrat d'acier. 
En effet, la microstructure de la couche après une seconde d'immersion est composée 
de deux sous-couches. La première est constituée des grains allongés (dont 
l'orientation cristalIographique est fortement liée à celle du substrat) qui ont précipités 
« instantanément » et la deuxième est constituée de grains de petites tailles et 
cuboides. Cette structure niggére que la couche croisse à l'interf~ce entre Ir. d z c e  
de l'acier et la première couche de cristaux de FeAls à s'être formée. Le coefficient 
de diffusion plus élevé pour l'aluminium dans FeA15 permet d'expliquer ce 
phénomène. D'ailleurs, Dubois (1998) a montré que les revêtements galvanisés ont 
des teneurs en manganèse non négIigeab1e-s et que la seule source de manganèse est 
l'acier. il a démontré qu'il y avait une excellente corrélation entre la teneur en 
manganèse du revêtement galvanisé et celle de l'acier. De plus, McDevitt (1997) a 
détecté la présence de manganèse et de silicium dans la couche de Fe2A15. Ainsi, ces 
observations confirment que la croissance de la couche se fait vers le substrat. Cette 
croissance serait alors contrôlée par la diffusion de l'aluminium dans la couche et par 
les contraintes d'une croissance confinée à un interface solide. 
4) Cette étape correspond à une immersion de plus d'une seconde dans le bain de zinc. 
Dans cette portion de l'immersion, la sous-couche en contact avec le substrat d'acier 
continue de croître à l'interface substrat/F~Al~. Cette croissance serait alors 
contrôlée par la diffusion de l'aluminium dans la couche et par les contraintes d'une 
croissance confinée à un interface solide. Les résultats publiés par Isobe (1 992) et 
Toussaint (1997) confirment que la croissance, après la première seconde 
d'immersion, est contrôlée par la diaision La figure 4.24 illustre9 en effet, le taux de 
croissance parabolique observé après la première seconde d'immersion dans le bain 
de zinc liquide. 
5) Cette étape correspond à la sortie de la tôle du bain de galvanisation et à l'essuyage de 
I'excés de zinc par les couteaux d'azote ou d'air. Cette portion du procédé 
correspond au passage entre la surface du bain et l'entrée du four de recuit d'alliage 
(5) ou au passage entre la surface du bain et la zone de refroidissement (Sa). Cette 
section a m e  durée qui peut varier entre 3 et 6 secondes (sclon la vitesse d'opération 
de la ligne de galvanisation). 
Les observations réalisées sur les revêtements galvanisés dans les bains de 0,16 et 
0,18% Al ont révélé que les réactions Fe/Ai se poumiivent après la sortie du bain. 
Ainsi, après la some du bain, l'apport d'aluminium est interrompu et la formation de 
Fepüs conduit à l'appauvrissement en aluminium de la couche riche en zinc. 
A titre d'exemple, en supposant que le taux de croissance (voir les courbes de la 
quantité d'aluminium à l'interface de revêtements galvanisés en fonction du temps 
d'immersion - figure 4.24) observé immédiatement avant la sortie du bain est 
maintenu, le tableau 5.2 illustre le temps requis pour consommer l'aluminium 
emmagasiné dans un revêtement de 55 g/m2. La quantité initiale d'aluminium dans la 
couche de zinc conespond à l'aluminium entraîné dans le zinc liquide à la sortie du 
bain et, conséquemment, est égaie à la teneur en aluminium du bain multipliée par le 
poids du revêtement. D'autre part, la quantité finale d'aluminium dans la couche de 
zinc conespond à la valeur mesurée expérimentalement par dissolution sélective. Les 
valeurs rapportées au tableau 5.2 sont, pour les teneurs d'aluminium (0,16 et 0,l8% 
poids), la moyenne des échantillons étudiés et présentés en annexe [I. 
Les valeurs de temps estimées, présentées au tableau 5.2, sont de l'ordre de grandeur 
de la durée de la solidification h a l e  du revêtement et du temps de transit entre le bain 
et le four d'alliage. Les calculs du tableau 5.2 supposent que la croissance de la 
couche FqAls se poursuit à la même vitesse que dans le bain (voir figure 4.24). Bien 
que la réaction Fe/N réduise la teneur en aluminium du revêtement de zinc liquide, la 
réaction se poursuit à l'interface entre l'acier et la couche de F4Als. D'ailleurs, l'un 
des points importants de cette portion du procédé est la réduction de la température du 
zinc liquide, jusqu'à la température de fusion, provoquée par le passage dans les 
couteaux et au contact avec le gaz à la température ambiante. La conséquence de 
cette &uction de tmpératine est la réduction de la soliibiliié du fer a de 
l'aluminium dans le bain (voir figure 5.4). Donc, cette diminution de la solubilité qui 
augmente la stabilité des phases intmétalliques ajoute à la force motrice de la 
réaction Fe/AI qui consomme l'aluminium du revêtement. 
Tableau 5.2 : Temps requis pour consommer l'aluminium du revêtement galvanisé 
de 55 g/m2 lors de sa solidification. 
poids du revêtement (@aisseur). 






Si la composition initiale du revêtement de zinc liquide est identique à celle du bain, 
la réduction de la teneur en aluminium par la réaction Fe/M à l'interface acier/FqAl5 
conjuguée a la réduction de la température peut conduire a la précipitation de phases 
Fe/Zn La figcw 5.4 illustre ce phénoméne. La réduction de la température augmente 
la stabilité des phases Fe&, GFeZnia et possiblement (-FeZni3. 
Dans le cas de ce programme de doctorat, les revêtements produits dans le bain de 
0' 16% Al présentent des cristaux cubiques à l'interface qui ont été identifiés comme 
du &FeZni3 par andyse chimique au microscope électronique à balayage. Toutefois, 
Lin (1995) a identifiç par difhction électronique, que cette phase était du GFeZnio. 
D'autre part, dans une publication récente, Kato et al. (1998) ont démont&, pour des 
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revêtements recuits une seconde à 500°C à partir d'un bain de 020% Al, que la phase 
cuboïde présente à l'interface est bien du c. Il ne semble donc pas y avoir un 
consensus sur la nature de la phase observée a l'interface Zn/FqAls. La 
détermination de la nature de cette phase est importante afin de déterminer le 
mkanismc possible. Dans les cas des rkultats de ce projet, il est possible que la 
phase soit du &FeZnio ayant une très faible teneur en fer (7'0 % poids). En effet, les 
écarts de stœchiométrie des phases &FeZni3 et &FeZnio montrent des bornes 
minimum et maximum trés rapprochées (7'0 et 6'1 pour 6 et 6 respectivement). 
D'autre part, les travaux de Perrot et al. (1992) ont démontré qu'à l'état métastable le 
domaine de stabilité de la phase 8-FeZnio est beaucoup plus grand qu'a l'état stable 
(voir figure 2.4) et que conséquemment la teneur en fer des phases <-FeZni3 et 6 
FeZnio peut être identique. [I est donc possible de confondre ces phases lors de 
l'analyse au microscope à balayage. 
Malgré cette imprécision, il est possible de proposer un mécanisme de formation de 
l'une ou l'autre de ces phases. La figure 5.4 schématise ce mécanisme. Il a été 
observé que la teneur en aluminium du zinc solidifié des revêtements galvanisés est 
relativement basse (0'05 à 0,07 % poids). D'ailleurs ces teneurs en aluminium sont 
dans la gamme de stabilité de la phase 6 (voir figure 2.6). Ainsi, le mécanisme 
proposé est le suivant : (1) immédiatement après la sortie du bain, 1'aluIIUnium 
participe à la réaction de formation de FqA15, (2) selon la vitesse de refroidissement, 
la consommation de l'aluminium est plus ou moins avancée et la solubilité de 
I'duminium et du fer diminue plus ou moins rapidement, (3) la précipitation des 
phases est alors déterminée par le degré de surfusion nécessaire à la précipitation de 
l'une ou l'autre des phases FdZn (qui auront une certaine teneur en aluminium). 
Ainsi, selon ce mécanisme, il est possible de démontrer que la teneur initiale en 
aluminium affectera le type de phase qui se forme lors de la solidification du 
revêtement. De  plus, le taux de refioidissernent affectera la précipitation, tel 
qu'observé exphentalement. En effet, il a été démontré que la formation de 
cuboTdes est pratiquement &At& lorsque les revêtements sont rehidis @ce i l'azote 
liquide. 
Al (% poids) 
Figure 5.4 : Schéma des mécanismes de précipitation lors de la solidification fuiale 
du revêtement.. 
Donc, lors de l'immersion dans un bain de plus de 0,15% Al, l'inhibition des réactions 
Fe/Zn est complète. Cette inhiition est favorisée par le taux de germination hétérogène 
très élevé de la phase FqAi5 qui consume tout le fer initialement mis en solution. La 
grande stabilité chimique de cette phase dans ces conditions explique certainement ce 
comportement. D'autre part, le faible coefficient de di f i ion  du fer dans la phase FeAls 
en comparaison a celui de l'aluminium contribue a Limiter le transport du fer vers le zinc 
liquide. 
5.1.2 Bains de O,l2 et 0'13% A l  
Dans ces conditions, les résultats présentés au chapitre précédent montrent que l'inhibition 
des réactions FdZn n'est pas totale. De plus, l'agencement de phases observées est 
difficilement prévisible à l'aide de données thermodynamiques actuelles. En effet, lorsque 
la teneur cn aluminium jans le bain de Wic est uif6rieut-e h 0,14% pi&, les phhases Fe& 
et possiblement FeAl sont observées. Or, les diagrammes d'équilibre ternaire Fe/Al/Zn ne 
peuvent prévoir cette situation où ces phases sont a l'équilibre avec le zinc liquide et 
l'acier. D'autre part, les phases Ti-FesZnzl et <-FeZni3 sont observées alors que la phase 
&FeZnio est absente (exception faite du 6 contenu dans les ZAL). Selon les données 
d'équilibre, ces phases ne sont pas stables au contact de la phase FeA15. Cette situation 
suggère que les revêtements produits dans ces conditions ont une microstructure fortement 
instable et relativement hors équilibre en comparaison au système Fe/Zn/Ai à l'équilibre 
(voir figure 2.4). Les phénomènes cinétiques de germination et de croissance jouent 
certainement un rôle important dans le développement de la microstructure des 
revêtements produits dans les bains qui contiennent moins de 0,14% Al. Les travaux 
récents de McDevitt et al. (1998) ont conduit a la même conclusion. ii semble donc que 
les données thermodynamiques pour le système Fe/Zn/Al ne soient pas adéquates pour 
l'évaluation de la microstructure métastable observée dans les revêtements galvanisés. 
Cette conclusion va a l'encontre de celle de Leprêtre et al. qui expliquent l'évolution 
rnicrosaicwale lors de la galvanisation à l'aide des données thermodynamiques brutes 
sans impliquer de mécanismes cinétiques. D'ailleurs, ils n'ont pas observé les phases 
F4MS et rl-FesZn2i dans les revêtements produits dans des bains de moins de 0'14% Al, 
ce qui n'est pas le cas de la présente étude et de celle de McDevitt et al. (1 998). 
La figure 5.5 illustre le mécanisme proposé pour le développement de la microstructure 
lors d'immersion dans des bains de moins de O, 14% Al. 
1) Dans ces conditions, la surface devrait présenter les mêmes caractéristiques que les cas 
précédents (0.16 et 0.18% poids Al). La surface est désoxydée et des particules fines 
de fer peuvent la couvrir. 
2) Lors des premières hctions de seconde de l'immersion dans le b a h  de zinc. il y a une 
mise en solution rapide du fer libre en surface de l'acier. Ce fer provient de deux 
sources importantes : (a) les particules h e s  et (b) la surface très réactive de l'acier. 
La mise en solution du fer contribue a augmenter, localement, la teneur en fer du zinc 
liquide. Le fer alors en sursaturation dans le liquide précipite à la surface de l'acier 
sous la forme d'intermétalliques par gexmination et croissance. Selon l'orientation 
cristallographique du substrat et la concentration locale en fer et en aluminium à 
l'interface acierIliquide, la germination de certaines phases sera favorisée. Ainsi, 
certains grains du substrat se couvriront de Fe& alors que d'autres grains 
favoriseront la phase 6-FeZni3. L'orientation cristallographique des germes ainsi 
formés dépend de celle du substrat. En effet, il a été observé que la phase FqAls est 
sous la forme de colonies de grains ayant une orientation cristalline identique dans les 
revêtements produits dans un bain de 0,13% Al. D'autre part, Nakamori et al. (1996) 
ont observé que les grains de 6-FeZni3 ont une orientation cristallographique qui est 
liée à celle du substrat. 
3) Cette étape correspond à la première seconde de l'immersion dans le bain de zinc. 
Les cristaux de 6-FeZni3 et de FeAls agissent comme uifu'biteur pour la croissance 
d'autres phases Fe/Zn. D'autre part, les couloirs de zinc liquide entre les cristaux de 6- 
FeZn13 constituent des zones stagnantes où le fer peut passer en solution et contriiuer à 
la formation de la phase Fe2Alr. De plus, ils constituent des courts-circuits de 
diffusion pour l'duminium. Ainsi, la phase F@Ns croît à l'interface entre les grains 
de 6-FeZni3 et l'acier. Donc, pendant cette premiére seconde, la surface de l'acier se 
couvre d'une couche de Fe& dense et compact. 
Figure 5.5 : Schémas de l'évolution de la microstructure B la surface de la tôle lors 
de l'immersion dans un bain contenant entre 0,12 et 0,13% Al. 
Cependant, deux comportements différents sont observés lorsque les revêtements 
produits dans les bains de 0'12 et 0'13% Al sont comparés. 
Pour les revêtements produits dans le bain de 0'13% Al, la teneur en fer du revêtement 
complet ne semble pas influencée par le temps d'immersion. D'une manière similaire, 
la teneur en aluminium de la couche riche en zinc ne va ie  pas avec le temps 
d'immersion. D'autre part, la teneur en aluminium du revêtement complet augmente. 
Conséquemment, le rapport FeiAl diminue en fonction du temps. 
Dans le cas des revêtements produits dans le bain de 0,12% Al, la teneur en fer du 
revêtement augmente en fonction du temps d'immersion. La teneur en aluminium de 
la couche riche en zinc augmente aussi avec le temps d'immersion. Toutefois, le 
rapport F e M  est constant malgré que la teneur en aluminium du revêtement complet 
augmente. Ceci indique que les taux d'enrichissement en fer et en aluminium du 
revêtement sont identiques. 
Enfin, la quantité d'aluminium dans la couche riche en zinc est plus élevée dans les 
revêtements produits dans le bain de 0'13% Al que ceux produits dans le bain de 
O, 12% Al. 
Cette différence de comportement entre les deux compositions de bain peut s'expliquer 
par la séquence de germination et croissance des intermétalliques Fe/Zn Les 
prochaines étapes du mécanisme donneront les détails de I'évolution de la 
microstructure. Mais ces différences de croissance pourraient débuter lors de la 
première seconde d'immersion. Ainsi, dans le cas du bain de 0,12% AlT il est possible 
que la phase r ~ - F e ~ Z n ~ ~  se forme lors de la première seconde d'immersion ce qui 
contniue à l'augmentation de la teneur en fer du revêtement ai fonction du temps 
d'irnrnersion. D'autre part, la phase T l - F e a i  se forme avec une teneur en 
aluminium non négligeable, ce qui explique pourquoi la teneur en aluminium 
augmente en fonction du temps malgré un rapport FdAl constant. 
Dans le cas du bain de O,13% Al, la phase Ti-FesZn2i ne se formerait que lors du 
refroidissement final du revêtement. Ce qui explique l'absence de l'influence du 
temps d'immersion w les quantités de fer dans le revêtement et d'aluminium dans la 
couche riche en zinc. 
4) Cette étape correspond à une immersion de plus d'une seconde dans le bain de zinc 
Dans cette portion de l'immersion, la couche de F4Als (du moins pour le bain de 
0,13% ou la phase a été identifiée) continue de croître ce qui contribue à augmenter la 
teneur en aluminium de la couche d'interface et du revêtement complet. Toutefois, 
dans le cas du bain de 0,12% Al, la phase Ti-FesZn21 continue de croître et contribue à 
augmenter la teneur en fer du revêtement. De plus, afin d'expliquer I'augmentation de 
la teneur en aluminium dans la couche riche en zinc en fonction du temps, deux 
mécanismes peuvent être envisagés. Dans un premier cas, la phase Ti-Fe5Zn2i peut 
croître en consommant le fer et l'aluminium de la couche d'interface. Dans ce cas, le 
taux de croissance de la phase d'interface doit être plus grand que celui de sa 
destruction afin de permettre l'augmentation de la teneur en aluminium à l'interface. 
Dans un deuxième cas, la phase Ti-Fe5Znzi peut croître, à la surface de la couche 
d'interface, en consommant le fer disponible par diffusion au travers la couche 
d'intedace ou dissout dans le zinc liquide. Dans ce cas, la phase Ti-FesZnzi se forme 
avec une teneur non-négligeable en l'aluminium qui provient du zinc liquide. Les deux 
mécanismes pourraient être actifs simultanément. La solidification ultérieure du 
revêtement contrîbue certainement B la précipitation et/ou la croissance des phase 
FdZn. 
La littérature consultée n'a pas permis de déterminer la composition chimique de la 
phase Ti -Fes& formée dans les revêtements galvanisés. Toutefois, il est raisonnable 
de supposer que le rapport FdAl de cette phase soit significativement supérieur à celui 
de la phase Fe& (bien que la présence de cette phase n'ait pas été formellement 
c u h é e  lors de la caractérisation de revëtementsj. h i ,  a h  d'accommoder 
l'aluminium consommé suite à la formation de Ti-FesZnzi, un apport de fer est 
nécessaire. L'équation suivante décrit le mécanisme possible (en supposant une teneur 
en Al de 1,4% poids dans la phase Ti) : 
Donc, le mécanisme de croissance de la phase Ti-FeSqi ne peut se faire seulement 
par la destruction de la phase FeAls. Un apport supplémentaire de fer (par diffusion a 
l'état solide dans la couche d'interface) est nécessaire. Conséquemment, les deux 
mécanismes proposés précédemment doivent être actifs simultanément. 
Puisque le rapport FdAl du revêtement complet est constant lorsque le temps 
d'immersion augmente, ceci implique que les teneurs en aluminium et en fer dans le 
revêtement complet augmentent au même rythme. Donc, los  de l'immersion dans un 
bain de 0,12% Al, les croissances de la phase TI-Fe5Znz1 et de la couche d'interface 
(riche en aluminium) se font simultanément. 
5) Cette étape correspond à la sortie de la tôle du bain de galvanisation et à l'essuyage de 
l'excès de zinc par les couteaux d'azote ou d'air. 
La réduction de température associée au passage dans les couteaux d'air comprimé 
conduit à la réduction de la solubilité du fer et de l'aluminium dans le zinc liquide. 
Cette solubilité réduite favorise la précipitation, la germination etlou la croissance de 
phases Fe/Zn. Ainsi, selon le diagramme d'équili'bre ternaire, les teneurs en fer 
(0,035% poids) et en aluminium (0'12-0,13% poids) obtenues dans les revêtements 
galvanisés immédiatement après la sortie du bain favorisent la formation de &FeZni3 
et GFeZnlo. La phase &FeZni3 est présente dans le revêtement avant la sortie du bain. 
Il est raisonnable de penser que la croissance de cette phase se poursuivra pendant le 
refroidissement du revêtement. Bien que la phase &FeZnio n'ait pas été observée par 
diffiction des rayons-x, il est possible que cette phase se soit formée en petite quantité 
pendant la solidification du revêtement. 
5.1.3 Bain de 0,10 % AI 
Dans cette condition, l'inhibition des réactions Fe/& est trés faible ou même inexistante. 
La teneur en fer des revêtements augmente significativement avec le temps d'immersion. 
Le rapport Fe/Al suit la m h e  tendance. De plus, la teneur en Al de la couche riche en zinc 
augmente avec le temps d'immersion. Enfin, il n'est pas possible de confirmer que la 
quantité d'aluminium présente à l'interface augmente avec le temps d'immersion. La 
caractérisation microstructurale des revêtements a révélé l'importance des joints de grains 
du substrat sur la formation de structures d'intermétalliques FdZn (ZAL). Ces 
observations ont confirmé la présence de zinc à l'intérieur des joints de grains qui ont 
donné lieu à la formation de ZAL. 
Le mécanisme de formation des ZAL a été étudié en détail, entre autres, par Jordan et 
Marder (1998), Hisamatsu (1989) et Guttmann et al. (1 995). Ceux-ci ont montré que les 
joints de grains du substrat et la composition chimique du substrat ont un rôle déterminant 
dans la formation des ZAL. La présente étude a confirmé que les joints de grains de forte 
désorientation sont des sites les plus favorables à la fomation des ZAL. Toutefois, le 
mécanisme de fomation n'est pas clairement détaillé dans les études précédentes. 
La figure 5.6 présente la séquence de fornation des ZAL lors de l'immersion daos un bain 
de 0,10% Al. 
Lors des premikres hctions de seconde de l'immersion, les phases C-FeZnl3, Tl- 
Fes&, et une phase nche en aluminium et en fer lFqAlr ou FeAI. la présence de ces 
phases n'ayant pu être confîrmk expérimentalement) se forment simultanément à la 
surface de l'acier par la précipitation du zinc sursaturé en fer. Tel que décrit 
précédemment, on peut supposer que l'orientation cristallographique de ces phases 
soit déterminée par l'orientation des grains du substrat. Contrairement aux cas 
précédents, la phase Ti-FesZn2i se forme a la surface de l'acier (et non à la surface de 
la couche nche en aluminium) dès les premiers instants de l'immersion, et ceci a un 
impact important sur l'évolution subséquente de l'interface du revêtement. En effet, 
cette phase est stable au contact de l'acier et instable au contact du zinc liquide (voir 
figure 2.4). 
3) La première seconde de l'immersion conduit a la formation des premières ZAL. La 
phase Ti-Fes&i joue un rôle déterminant sur la localisation des ZAL. Ainsi, 
lorsqu'un germe de cette phase coïncide avec un joint de grains fortement désoriente 
qui émerge a la d a c e  de l'acier, l'apport important de cette région du substrat 
favorisera la formation de la phase 6-FeZnia à la d a c e  du Ti. Cette réaction a deux 
effets importants : (a) stabiliser la phase Tl (qui est à l'équilibre avec l'acier et la phase 
6) et (b) favoriser la migration d'aluminium vers le revêtement. En effet, la phase 6 
FeZnlo, en présence de phases F A ,  peut avoir des teneurs relativement élevées en 
aluminium. Ainsi, la formation des ZAL conduit a l'enrichissement en aluminium des 
revêtements (en comparaison avec des revêtements sans ZAL). 
Dans les régions couvertes de c-FeZn13 et de la phase riche en aluminium 
@aaiculièrernent le cœur des grains du substrat), la phase riche en aluminium croît en 
suivant un mécanisme probablement sunilaire au cas des bains de 0,12 et 0'13% Al. 
4) Après la première seconde d'immersion, les ZAL croissent le long des joints de grains 
du substrat et éventuellement vers le cœur des grains. La croissance de ces ZAL 
enrichit en aluminium le revêtement. D'autre part, la phase Ti-FesZn2i, qui s'est 
formée à la surface de la couche riche en aluminium, croît, tel que décrit dans le cas 
précédent, en consommant la phase riche en aluminium. Dans les régions des joints 
de grains désorientés du substrat, l'apport de fer accentue la consommation de la 
couche riche en aluminium. Éventuellement, le contact de la phase Ti-Fe5Zn2i avec 
l'acier contribuera à la formation de nouvelles ZAL. Ainsi, la nature chimique du 
substrat a un impact sur la formation des ZAL. D'ailleurs, dans le cas de cette étude, 
les revêtements produits dans le bain de 0,12% Al à l'aide de l'acier IF-WNb 
contiennent également des ZAL. Dans ce cas, les ZAL se sont formées après 6 
secondes d'immersion. L'apport accru de fer par les joints de grains du substrat (à 
cause de leur faible teneur en carbone libre) hvorise la croissance rapide du Ti- 
Fe5Zn2i et conduit, conséquemment a une formation des ZAL. Le temps d'incubation 
plus long dans le bain de 0,12%, en comparaison au bain de O, 100/0~ pourrait être alors 
associé a l'épaisseur initiale plus grande de la couche d'interface et à sa croissance 
pendant l'immersion. 
5) Enfin, pendant le rehidissement de la tôle a la sortie du bain, les ZAL croissent et 
coalescent par endroit. 
ZAL 
Figure 5.6 : Schkmas de l%volution de la microstructure à la surface de la tôle lors 
de I'immersion dans un bain contenant 0,10% Al. 
5.2 Premiers instants du recuit d'alliage 
La caractérisation des revêtements a permis d'étudier seulement deux conditions de recuit 
d'alliage. Toutefois, les observations réalisées ont révélé plusieurs phénomènes importants 
qui permettent d'établir la base des mécanismes du bris de I'inhibition. 
La figure 5.2 illustre la montée de la température lors des premiers instants du recuit. Les 
étapes 5,6,7, et 8 présentées à la figure 5.7 couvrent cette montée en température. 
5.2. I Recuit d'un revêtement produit dans un bain de 4 13 % AI 
La figure 5.7 illustre le mécanisme d'évolution de la microstructure lors des premiers 
instants du recuit d'alliage. Dam ce cas, la microstructure du revêtement à l'entrée de la 
fournaise de recuit est constituée d'une couche continue de Fe2Als qui est couverte de 
aistaux allongés de (-FeZni3 et de plaquettes de Ti-FesZn2,. 
Lon de la montée en température, puisque l'apport d'aluminium est interrompu et la 
couche riche en M C  se trouve appauvrie en aluminium, la phase Fe2Al5 ne peut plus 
croître. Conséquemment, le fer qui provient du substrat contribuera à la croissance de la 
phase Ti-FesZn2i. En fait, le mécanisme est identique à celui présenté i la section 5.1.3. 
La phase Ti croît dans les régions ou l'apport de fer est important. Ces régions 
correspondent aux joints de grains fortement désorientés du substrat. Lorsque la phase 
entre en contact avec le substrat d'acier, la gennuiation de &FeZnio est favorisée et, dès 
lors, une ZAL est formée. 
L'évolution subséquente se fait par une croissance des ZAL préférentiellement le long des 
joint de grains. La coalescence des ZAL conduit à la formation du revêtement continu. 
5.2.2 Recuit d'un revêtement produit dans un bain de 616% Al 
Dans cette condition, la microstructure initiale est constituée de seulement une couche 
continue de FeAls. Lors de la montée en température, la présence de Mc liquide appauvri 
en aluminium (à cause de i'intrmiption (12 i'apport d'aluminium et la continuation de ia 
réaction Fe/Al) et la diffusion du fer dans la couche d'intdace favorisent un écart aux 
conditions d'équilibre thermodynamique de la phase FeA15. Ceci contribue a la 
déstabilisation et a la destruction de celle-ci. D'autre part, la faible teneur en aluminium 
conjuguée à une augmentation de la teneur en fer du zinc liquide favorise la formation de la 
phase 6-FeZni3. Ces deux phénomènes conduisent à la dissolution de FeAls et/ou à la 
consommation de celle-ci par la phase (-FeZnii. 
La consommation de la phase FeA15 par la formation de (-FeZn13 est un mécanisme fort 
possible. Malgré la faible teneur en aluminium de cette phase (0,7% Al), il ne faut qu'une 
couche continue de 6-FeZn13 de 1 Fm pour contenir l'alrrminium qui fut transféré de la 
couche de Fe2A15 vers la couche riche en zinc après le recuit partiel. Ii a été observé, en 
effet, que la quantité d'aluminium de la couche d'interface est passée de 0,161 a 0,105 
g/m' après le recuit partiel. Ainsi, en considérant que la densité de la phase 6-FeZni3 est de 
7'18 g/m3 et que la limite de solubilité de l'aiufninium dans le M c  solide est de 0,05% 
poids, il faut 1,11 pm de 6-Fe& pour contenir l'excès en aluminium dans le zinc liquide 
créé par la destruction partielle de la couche de Cependant, il est difficile de 
déterminer si les gains de 6 se sont effectivement formés lors de la montée en température 
ou lors du refroidissement final du revêtement. 
Selon les observations à la microsonde, les deux mécanismes semblent être actifs. Des 
grains de &FeZni, ayant des teneurs en aluminium significatives sont observés. De plus, 
le reste du revêtement de zinc a une teneur en aluminium relativement élevée. Il semble 
donc que la fonnation de 6-FeZni3 ne consomme pas complètement I'aluminium provenant 
de la destruction de la couche d'interface. Il est, toutefois, difficile d'établir le bilan de 
masse en aluminium à partir des profils de concentration générés a la microsonde. 
Ainsi, ces mécanismes contribueraient à l'amincissement graduelie de la couche riche en 
aluminium. L'apport de fer est d'une trés -de importance dans le déroulement de ce 
mécanisme. Conséquemment, les joints de grains du substrat constituent les zones où la 
couche riche en aluminium s'amincira le plus rapidement. 
D'aube part, l'étude expérimentale réalisée dans ce programme de doctorat a démontré que 
des ZAL se formaient dans les revêtements produits dans un bain de 0'16% Al. Toutefois, 
celle-ci se forment préférentiellement sur les défauts de surface de l'acier (particulièrement 
lorsqu'ils coïkident avec un joint de grains triple). 
Afin de comprendre davantage le mécanisme de bris de l'inhibition dans le cas du bain de 
0,16% Al, l'observation d'échantillons recuits plus longuement serait nécessaire. 
Toutefois, cette première étude a identifié deux mécanismes importants pouvant expliquer 
la disparition de la couche riche en zinc et la formation de revêtements alliés. 
Figure 5.7 : Schémas de 1'évoIution de la microstructure du revêtement lors des 
premiers instants du recuit d'alliage des revêtements produits dans des bains de 
0,13 et  0,16% Ai. 
CONCLUSION 
L'importance industrielle de la galvanisation à chaud en continu se justifie très bien par la 
demande accrue de matériaux qui offient d'excellentes propriétés mécaniques lors de la 
mise en forme et une bonne résistance à la corrosion. Les efforts en recherche et 
développement réalisés au cours des quinze dernières années témoignent de cette 
importance. 
Toutefois, les producteurs d'acier sont toujours à la recherche de progrès technologiques 
qui permettront de diversifier la gamme des produits galvanisés, d'en augmenter la qualité, 
d'augmenter la productivité et de réduire les coûts de production. Les deux premiers 
chapitres de ce document ont démontré la très grande nécessité d'accroître la 
compréhension actuelle du procédé afin d'obtenir un contrôle plus précis des paramètres 
d'opération qui affectent directement les propriétés des produits galvanisés. Ces 
paramètres, tels la chimie du bain de zinc, la durée d'immersion, le temps et la température 
de recuit, sont éeoitement liés entre-eux. De plus, le substrat d'acier peut s'avérer souvent 
la variable dominant sur l'ensemble des paramètres d'opération. 
Bien que les recherches soient toujours en cours, une microstructure idéale a été proposée 
afin d'optimiser les propriétés (mise en forme, soudabilité, résistance a la corrosion, aspect 
après peinture, etc.) des revêtements galvanisés-alliés. L'étude bibliographique du chapitre 
2 a démontré qu'il y a encore certaines lacunes et incohérences de la compréhension 
actuelle des mécanismes impliqués dans l'évolution de la microstructure lors des étapes 
d'immersion et de recuit. Ceci a pour effet de réduire grandement les capacités de contrôle 
des paramètres du procédé et surtout limite les actions à prendre dans le but d'augmenter 
ce contrôle. 
L'une des lacunes importantes dans la compréhension de l'évolution microstructurale des 
revêtements galvanisés est certainement l'absence d'une définition claire du phénomène de 
l'inhibition des réactions FdB. La définition généralement acceptée pour l'uihibition est : 
« Phénomène d'arrêt, de blocage ou de ralentissement d'un processus chimique ». Ainsi, 
le phénomène de l'inhibition lors de la galvanisation et du recuit subséquent consiste à 
I'arrêt des réactions FdZn ou le ralentissement de celles-ci. Or, malgré que l'arrêt des 
réactions FdZn soit simple à ivaluer, le ~nlrtifissmwrif nkessitz une comparaison pu 
rapport à une référence. Conséquemment, le taux d'enrichissement en fer dans le 
revêtement a été utilisé comme unité de mesure afin d'évaluer le type d'inhibition. La 
comparaison des revêtements produits dans différentes conditions a permis d'établir que 
l'inhibition consiste, dans certains cas, en un amêt ou, dans d'autres, en un ralentissement 
des réactions Fe/Zn. 
Les résultats obtenus dans le cadre de ce projet de doctorat ont indiqué que les réactions 
FdZn sont arrêtés lorsque la teneur en aluminium dans le bain est supérieure à 0.15% 
poids (pour les temps d'immersion typiquement rencontrés dans le procédé industriel). Le 
mécanisme d'arrêt implique (1) la germination rapide (4 seconde) de la phase stable 
F4Als qui est contrôlée par la disponibilité du fer et de l'alumuiium à la surface du 
substrat; (2) la croissance d'une couche dense de FeA15 qui bloque la diffusion du fer vers 
le MC liquide sans limiter dramatiquement la diffusion de l'aluminium vers la surface de 
l'acier, (3) la croissance contrôlée par la diffusion de l'aluminium dans la couche FqAls. 
La conséquence de ce mécanisme est la consommation de tout le fer disponible dans le 
système par la formation de FerAlS. L'un des points à explorer dans ces conditions est 
l'effet de la teneur en fer lire à la surface de l'acier sur la prise en aluminium et l'an-& des 
réactions Fe/Zn. En effet, le mécanisme proposé implique un contrôle de la réactions 
F M  par la quantité de fer disponible dans le zinc lors des premiers instants de 
l'immersion. Les essais réalisés dans les bains saturés, sous-saturés, et sursaturés en fer ont 
montré qu'une teneur en fer élevée favorise la réaction de formation du FepUs. Toutefois, 
les résultats (dans ces conditions) n'ont pas révélé d'effet significatif de la chimie du 
substrat sur la prise en dumirilum. 
D'autre part, le modèle proposé prévoit la continuation de la réaction Fe& après la sortie 
du bain lors du refioidissement du revêtement. Cette réaction conduit à I'appauvrissernent 
en aluminium de la couche riche en zinc et à la déstabilisation de la phase Fe& Ion du 
recuit d'alliage. Or, les essais n'ont pas été orientés pour vérifier cette hypothèse. L'étude 
de i7e& du taux de refioidissement et de i'épaisseur de ia couche riche en zinc sur ia 
quantité d'aluminium à l'interface pourrait conduire à la validation de cette hypothèse. 
Ces résultats ont aussi indiqué que les réactions Fe/%, lorsque la teneur en aluminium 
dans le bain est située entre à 0,12 et 0,13% poids, sont ralenties en comparaison à un bain 
de 0,10% Al. Dans ces conditions, le rolentissemenr des réactions FdZn est associé à 
l'arrêt de la réaction de formation des « zones alliées localement » (ZAL) lorsque la teneur 
en aluminium dans le bain est supérieure ou égaie a 0'12% poids. Le mécanisme proposé 
implique : (1) la formation de cristaux de Fn_A15 et de 6 lors des premiers instants de 
l'immersion; (2) la croissance subséquente de la phase FeAlj sous les cristaux initialement 
formés; (3) la formation d'une couche de cristaux de ri a la surface de la phase Fe&. La 
formation des ZAL se produit lorsque la croissance de la phase TI consomme la phase 
riche en aluminium et que rI entïe en contact avec la substrat d'acier (la formation d'un 
ZAL est favorisée dans les régions des joints fortement désorientés du substrat). La 
croissance des ZAL est alors directement infiuencée par l'orientation des grains du substrat 
@lus particulièrement la texture cristallographique), la topographie du substrat et sa nature 
chimique. En absence de ZAL, l'effet de la nature du substrat sur le taux d'e~chissement 
en fer du revêtement est relativement faiile. Ainsi, la durée d'incubation avant le bris de 
I'inhiibition Ion de l'immersion est associée à I'mêt de la formation des ZAL. L'épaisseur 
de la phase riche en Mc, le taux de croissance de la phase TI, la texture du substrat et la 
séquence de formation des phases FdAl et Fe/Zn sont des paramètres importants du 
mécanisme. 
Il a été proposé que la formation de la phase Ti soit, en quelque sorte, retardée lorsque la 
teneur en aluminium dans le bain est pIus élevée. La variation du taux de refioidissement 
lors de la préparation des échantillons pourrait aider a valider cette hypothèse. De plus, la 
localisation exacte de la phase Ti n'a pu être établie précisément. La préparation de lames 
minces permettrait de confirmer la présence de ri et de précisa la position de celle-ci 
dans la microstmcture. Outre cela, les essais réalisés dans les bains saturés, sous-saturés, et 
sursaturés en fér ont montre qu'une teneur unporcante en fèr dans le m c  liquide tàvorise la 
formation de ZAL lors de l'immersion. Ce qui constitue une indication importante que la 
séquence de formation des phases FdAi et Fe/& joue un rôle important dans la formation 
des ZAL. Ce rôle semble, d'ailleurs, plus important que la diffusion à l'état solide du zinc 
dans les couches d'interface. L'effet de la quantité de fer libre à la surface de l'acier 
pourrait être alors relativement important sur le degré d'inhibition obtenu. 
Enfin, lors des premiers instants du recuit des revêtements produits a 0'13% Al dans le 
bain, les résultats ont montré que le mécanisme d'évolution de la microsîxucture implique 
les mêmes étapes qu'énoncées précédemment. Ainsi, la réaction de formation de ZAL 
contribue à I'enrichissement en fer du revêtement. La localisation des ZAL est similaire 
(joints de grains du substrat). Toutefois, le faible nombre d'échantillons et l'absence 
d'observations en microscopie électronique en transmission n'ont permis qu'une 
caractérisation préliminaire des mécanismes impliqués lors du recuit d'alliage. 
Néanmoins, l'étude des revêtements produits dans le bain de 0'16% Al a conduit à 
l'identification d'un mécanisme important dans le bris éventuel de l'inhibition (arrêt) des 
réactions Fe/Zn. En effet, il a été observé que la phase F@Als se décompose lors des 
premiers instants du recuit et libère de l'aluminium dans la couche riche en zinc. La 
déstabilisation de la phase par un appauvrissement en aluminium de la couche de 
MC après la sortie du bain, pourrait en ê e  la cause. Bien que les revêtements industriels 
galvanisés-alliés ne soient jamais produits à partir de bains ayant ces teneurs en duminium, 
l'observation de ce mécanisme s'avère importante dans la compréhension des fondements 
de I'inhriition des réactions FdZn et du bris de celle-ci. La réalisation d'essais de recuit 
partiel dans une gamme d'aluminium proche des conditions industrieUes (0,145% Al) 
p o d t  conduire a l'identification du mécanisme d'inhibition et de bris dans des 
conditions d'arrêt des réactions (et non de ralentissement). Ces conditions sont 
essentielles pour la production de revêtements galvanisés et galvanisés-alliés à partir d'une 
seule composition de bain. La compréhension de ce mécanisme permettra d'identifier les 
conditions nécessaires pour I'optimisation du pcgdé,  soit l'obtention de l'ana complet 
des réactions lors de l'immersion et le ralentissement le plus faïble possible lors du recuit. 
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CARACTÉRISTIQUES DES SUBSTRATS ÉTUDIES 
Tableau A.1 : Composition chimique et niveau de stabilisation des aciers (%poids). 




I F - T ' i  
1 R-ULC 1 12,341 10,781 1 0,4 1 1 0,6265 1 0,56 19 1 0,50621 
C (Mn 
0,00510,15 







- -  - -  -  
Notes : 1) Conditions : Tel que reçu (TQR), Recuit (R) et Recuit-Trempé (RT) 
























































































Tableau A 3  : Densité surfacique de joints de grains. 
-- 
'~n supposant des grains rectanguiaires de type 





R-LZC 1 O,i88 
R-IF-Ti 10,169 










Figure A.l : Taille et forme des grains des substrats étudiés à l'état (1) tel que reçu 
(TQR), (2) Recuit (R) et (3) Recuit-Trempé (RT). 
Tableau A.4 : Résultats de l'analyse de texture par dinraction des rayons-r sur les 
aciers recuits et non-trempés. 
Notes : 1) intensités relatives (%) du f a  en poudre 
3) Par rapport à la somme des intensités 
3) Probabilité que le plan soit parallèle a la surface de la tôle (écart à la poudre) 
ULC I F-Ti I F-TiN b 
Figure A.2 : Figures de pôles inverses des aciers telles que déterminées par 
diffraction des rayons-x. 
Tableau A S  : Propriétés mécaniques déterminées par essais de traction. 
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COMPOSITION CHIMIQUE DES REVÊTEMENTS ÉTWDIÉS 
Tableau A.6 : Effet des teneurs en Fe et Ai dans le bain de galvanisation sur les 
teneurs en Ai et Fe des revêtements complets. 







Tableau A.7 : Effet des teneurs en Fe et Ai dans le bain de galvanisation sur la 
























en Zn (g/mX) 
68,805 O, 193 O, 1 23 
274 
Tableau A.8 : Effet des teneurs en Fe et Ai dans le bain de galvanisation sur la 
teneur en Al de la couche d'interface riche en Al. 
Tableau A.9 : Effet du niveau d'aluminium dans le bain et du temps d'immersion 
sur les teneurs en Al et Fe des revêtements complets obtenus sur l'acier I F - T m .  
Tôle ID Substrat Ai Temps Poids du Al Al Fe Fe 
Effectif Immersion revêtement (% p.) (g/m2) (% p.) (g/m2) 
(530 p.) (s) (d) 
PU62 LF-WNb 0,098 1 1 41,212 1 0,132 0,063 3,759 1.804 
PL341 I F - T i  0,120 1 39,231 0,163 0,064 0,825 0,322 
pi93 [MW 0,131 t 1 80,909 0,151 0,122 0,288 0,230 
PL135 [ F - T i  0,155 1 1 42,369 0,349 0,148 0,746 0,3 14 
PL57 F - T i  0,180 1 1 46,428 0,368 0,171 0,314 0,146 
PU64 IF-TiMb 0,098 3 9 5  1 74,310 0,240 0,179 4,568 3,386 
PU43 I F - T i  0,130 3,s 1 48.855 0,192 0,094 0,970 0,474 
PL295 I F - T i  O, 13 1 3 ,5 1 50.990 0,224 0,113 0,619 0,314 
PL137 I F - T i  0,155 3.5 59,222 0,381 0,225 0,825 0,487 
PL58 I F - T i  0,180 3.5 47,404 0,415 0,197 0,361 0,171 
PU66 I F - T i  0,098 6 84,526 0,236 0,200 3,731 3,149 
PU45 I F - T i i  0,120 6 1 65,167 0,255 0,166 2,803 1,826 
PL297 IF-TuNb 0,13 1 6 1 60,568 0,254 0,154 0,770 0,468 
Tableau A.10 : Effet du niveau d'aluminium dans le bain et du temps d'immersion 
sur la teneur en Al de la couche riche en Zn des revêtements obtenus sur l'acier IF- 
Ti/Nb. 
Tôle [D Substrat Ai Temps Poids de la couche riche Al  ilI 
Effecîif Immersion en Zn (% P.) (m') 
(% p.) (s) (R/rn2) 
PU62 I F - T i  0,098 I 50,635 1 0,087 0,044 
Tableau A. l l  : Effet du niveau d'aluminium dans le bain et du temps d'immersion 
sur la teneur en Al de la couche d'interface, riche en Al, des revêtements obtenus 
sur l'acier IF'-TüNb. 
Tableau A.12 : Effet du niveau d'aluminium dans le bain et du temps d'immersion 
sur les teneurs en Al et Fe des revêtements complets obtenus sur l'acier IF-Ti. 
Tableau A.13 : Effet du niveau d'aluminium dans le ba i .  et du temps d'immersion 
sur la teneur en Al de la couche riche en Zn des revêtements obtenus sur l'acier IF- 
Ti, 
1 (s) 1 t 
Tôle ID 
42-07 1 
36, f 86 
54,209 
40.3 73 




























































































































0,047 1 1.851 
IF-Ti 1 0,120 
IF-Ti 10,131 

























0,348 1 0,140 
0,180 













































































Tableau A.14 : Effet du niveau d'aluminium dans le bain et du temps d'immersion 
sur la teneur en Al de la couche d'interface, riche en Al, des revêtements obtenus 
sur l'acier IF-Ti. 
C I 
PL43 IF-Ti 0,180 1 3.5 














Tableau A.15 : Effet du niveau d9aluminlum dans le bain et du temps d'immersion 
sur les teneurs en Al et Fe des revêtements complets obtenus sur l'acier ULC. 
PL127 1 ULC 1 0,155 1 6 1 36,832 1 0,473 1 O, 174 1 0,393 1 0.144 




1 1 (% p., 1 (s) 
Tableau A.16 : Effet du niveau d'aluminium dans le bain et du temps d'immersion 



















ULC 0,098 1 
ULC O, 120 i 
ULC 0,131 I 
ULC 0,155 1 
ULC 0,180 I 
üLC 0,098 33  
ULC 0,120 35 
ULC 0,131 3 5  



























































































0,05 1 1 1,220 
0,062 1 0,634 





















Tableau A.17 : Effet du niveau dyaluminium dans le bain et du temps d'immersion 
sur la teneur en A1 de la couche dyinterface, riche en Al, des rev6tements obtenus 
sur Iyacier ULC. 
I ("/. p*) (s) 
I 
PU53 ULC ) 0,098 I 
IPL281 1 ULC 10,131 1 1 
I PL123 I ULC 1 0,155 1 -1 
1 PUB I ULC 10.180 1 I 
I PU4 I ULC 1 0.180 1 
f 
3 s  
I PUSS I ULC 1 0.098 1 6 
Tableau A.18 : Effet du des premières de secondes du recuit sur les teneurs en Al et 
Fe des revêtements complets. 
Tableau A.19 : Effet du des premières de secondes du recuit sur la teneur en Al de 
la couche riche en Zn des revêtements. 
Tableau A 3 0  : Effet du des premieres de secondes du recuit sur la teneur en Al de 
la couche d'interface, riche en Al, des revêtements. 
, 
Al Al Fe Fe / (% p.) ) (glm2) 1 (4 p.) (g/rn2) 
(Y0 p.) (s) 1 (Oc) 










POL 3 11 
POL 326 
POL 242 ULC 0,155 4 460 61$ 0,476 
POL 359 IF-Ti 0,155 4 3  455 563 0,443 
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Studies of the Morphology of the Al-Rich Interfacial Layer 
Formed during theHot ~ i p  Galvanizing of Steel Sheet 
ERIC BARIL and GILLES L-ESPERANCE 
A smrill addition of Al in the liquid Zn bath inhibits the FcZn rextions dunng hot dip grtlvrinizing 
of steel sheea. hlthough it is well known chat .A1 and Fe are tied up in an laytr lwatrd ai the 
interface between Fe ruid Zn. the effet of the glvanizing panmtrers on the formation of this Al- 
rich interfaciat laycr is not. This snidy has been crtmed out to determine the etTm of the prilvrinizing 
pammeiers on me formation or' this Al-nch layer. Five zinc bath containing 0.10. O. 12. 0.13. 0.16, 
and 0.18 w pct Al were used to produce galvanized coatings of commercial ultra-low-carbon (ULC) 
steel substrate. Full inhibition of the FdZn reactions was achieved in bath with A1 content above 
0.15 wt pct. The Al-rich layer is isomorphous to Feal, crysds and the FdAl ntio is close to FqAl, 
with large amounts of Zn prtsent (22 to 28 uq pct). The morphology of the AI-rich laysr is strongly 
related to the h l  content of the bath. Indeed. bath contents above 0.15 wt pct are associated with 
nvo sublayers of Fc,AI, crysuls. making up colonies of grains of similrir crystallognphic onenration 
ruid directly associated to the crystiillographic orientation of the steel grains. In b a h  with contents 
below 0. l 5 wt pct the hl-rich laycr has only one sublayer of crystals and shows colonies of pmns 
with sirnilu orientation. Finally, the Fe2Af, crysnls have a strong crystallogaphic rexturc. .Y-ny 
difhction (XRD) reveds that the (200) planes are paralld to the surface of the substratr. 
1. INïRODUCïïON the desired coating Fe content influence the desired alu- 
GALVANNEALED steel shctts are important for au- 
tomotive and other applications k a u s e  they offer excellent 
corrosion rcsistance, good weldability. and good formabit- 
ity. They are dso  inexpensive to produce. To rcach the 
desired coating pmpenies, galvanneafed steel pmducers 
m u s  connol the microsmicnir~ and the imn content of 
coatings. The phase cvolution in the coating is directly rc- 
lated to the Fe/Zn squilibrium and the kinctics of FeZn 
reactions. Consqucntly. the final microsûuciure consists of 
Fe-Zn intermetallics with various Fe contents. Sevcnl pro- 
duction pumeters have a strong influence on the FdZn 
reactions during the gaivannealing process: (1) submte  
chemistry, ( 2 )  steel pretrcatmrnts (such as  anncaling), (3) 
~ n c  bath composition, (3) bath temperature, (4) immersion 
time, ( 5 )  coating annealing temperature. and (6) annding 
t h e .  
Monovc~. it has been known for some urne that the al- 
loying reactions bctweni iron and zinc can be influenced 
by a srnall mount of alumiaum (>0.1 wt pct) in the Iiquid 
zinc bathPl  The aluminum addition in the galvanizing 
bath significantly rcduca the rate of the Fe/& reactions 
during both the bath immersion and the gaIvannealing pm- 
cess. This phenornenon is cdled the uihibition and o f f i  a 
supcrior way to continuousty galvanize steel sheets and pro- 
ducc a single *Zn phase coating. Fm&more, rhis im- 
provcs conml over the final dloyed coating during 
galvannealing. Thus, the mctivity of the substrate in con- 
tact with Iiquid zinc, the desiml coatîng microsrnicture, and 
minum content ofthe zinc bath. To perfectly connol the 
finril microsaucnire of the coating and m c h  the desired 
lcvel of pmductivity. gaIvmraled steel producers must ad- 
just the bath aluminum content and the galvruineriling time 
and temperature for every gmde of steel. Thcy must 31~0 
takt into account the inhibiting behavior of aluminum in 
the liquid zinc bath and in the coating. 
Although it is çenenlly r i p e d  that the inhibition of Fe- 
Zn mations is due to the formation of a thin Fe-AI nch 
laycr at the Fe-Zn interface, initial studies suggeested that 
the AI-rich phasc is an Fe-Al-Zn temay compound. Using 
X-ny diffnction (XRD). these snidirs also showed chat the 
aluminum w u  present as FeAl,.lll Later studies reponed 
that Fc,AI, is the main constituent of the Al-rich layer when 
high aluminum (>O. 13 wt pct) bath are usrd.[[.'."l How- 
ever. more m e n t  st~diesi~~.~'l  rtported chat the At-rich in- 
terfacial hyer is composed of two FdAl interme~llic 
phases: Fe& and FeAf,. ft was observed that the Fe2Al, 
layer also contriincd zinc. However. the exact amount of Zn 
in the Al-rich I q e r  is stiil contmversial. Recent studies of 
the Fe-Ai-Zn temary diagram state that the solubility limit 
of Zn in the Fe& can be more than 18.7 1 wt p~t . "~ . '~ l  
This is higher than previously observed!" Moreover, it was 
q o n e d  that the m e ~ b l e  Fe& phasc may contain up 
to 22.87 wt pct of ZnJl51 More recent ~ o r k i ~ ~ i  reponed a 
significant Zn enrichment (neariy 24 wt pct) at the ga in  
boundaries of Fe&, and variations in Zn content fmm 
grain to grain FqAI, were observed 
Additionaily, it has also been r m n e d  that onlv 0.09 wt 
Table 1. Chernicol Composition o f  the Commercinl Sied- 
Cwdr CLC (U'cight Percent) 
T b  1 .  Chernical Composition of the Zinc Baths W'right 
Percent) 
Finally. the morphology of the =\!-rich Iaysr+' ' !:.:-! h;is 
seldom bwn snidicd. The f w  wurks availablt' report that 
the hl-nch layer consists of sublriys oi vcry small crystrils 
((200 nm) amngrd in colonies of crysuls with sirnilar 
crystcrllographic orirntcitions.~"~ Rrcent workl''' revrals thrit 
the sublayer in contact with the zinc overlay is mainly 
FrAI,. while the sublayer in coniact with the substnre ts 
ofien FeZAl,. The nature of the substnte rifTects the distri- 
bution of the w o  phases. Fr.41, is the main p h s r  in the 
c h  layer on phosphorou-addcd titmium 
"interstitial-frer" sleel. while the -41-rich layer on Ti-IF 
and Ti-% 1F strels was composed primarily of Fe,Al,. A 
preferred orientation relationship benveen Fe1.41, and the 
ferrite grains of - the s_ubstnte w s  identified as 
(01 1 ), ;/(O01 ,,, [100],;1[3 101, ,. i k w  Howrver. dur to 
the mitil numkr of p i n s  investigrited (10 to 15 
gra iwmple ) .  the relations ktwcen the morphology. the 
crystallognphy of the hl-rich Iayer. and the process panm- 
eters have yet to k clcarly cstablishd. 
[n this article. the relation benven galvanizing procrss 
panmeters md the morpholoby, chemistry. and crysullog- 
nphy of the At-rich interfacial layer will be presented. A 
number of innovative techniques were uscd to chmcterizr 
in deuil the chcmistry and morphology of the laycr. Sam- 
pies were produced with a state-of-the-an gnlvmiz- 
ing'galvannealing simulator that replicatrd typicaf 
galvanizing conditions. High spatial resolurion chernical 
chiuacterization techniques such as elecrron encrgy loss 
specmmetry in the transmission rllectron microscope were 
uscd to obtain a more pttcise chernical composition of the 
vexy thin Al-rich layer fonned under normal openting con- 
ditions. In addition. XRD using ri low @ng angle con- 
fiyntion was used to determine the crystril structure of the 
main constituents of the layer. Detailed information about 
the Al-rich interfacial layer generated by this work will 
conmbute to a more comprehensive knowlcdge of the char- 
acteristics of the inhibition of FuZn reactions and an im- 
proved model for the microstnicninl cvolucion of 
galvannded coatings with a prvticulrv emphasis on the se- 
quence of alloying mctions. 
The midy was canied out using a commercial ultra-low- 
&on (ULC) stetl. The chernical composition (W pct) is 
givm in Table 1. The experimental grilvanized coatings 
were pmducd in a gdvanizing/galmealing sirndaror 
conf~gud to rcproduce t y p i d  galvanizing cycles. The 
cold-nilied steel coupon (100 X 300 mm) was fim an- 
n d e d  at 800 "C for t miaute in m induction fumace in a 
d u c i n g  annasphere (5 pct Hl, dew point = -64 O C )  and 
thcn slowly cooled in the fùrniice to a bath temperature of 
465 O C .  The anadcd steel shcet was immersed in the zinc 
bath for 1.3.5. or 6 seconds. Finally, the coatine was wiped 
to the desired thichess (8 to 10 pu or 50 dmf) and cooled 
with nitrogai gas (-4.5 "Cls) to m m  tempennue. Five 
z ~ X  ka;?i. ;!i&:!:; ü i i d i r ~ ~ ï ~ j i i d  hafh d~) ( l  i b a d  U ~ I  iile 
iron solubilit). in Al-containinç moltrn zinc according to 
hlcDcrmid1l"i) and containing O.LU, 0.12. 0.13. 0.16. and 
O. 1 Y WC pct of aluminum, were usrd. The bath compositions 
(NT pct). mmurrd  by atomic absorption spectroscopy. are 
givcn in Table Il. 
Sincc the alurntnum-rich laycrs forrned in coatings dur- 
ing short immersion times obtained with hiçh galvanizing 
line speeds are less than 300 nm. cross-sectional samplcs 
for optical rnimscopy or scmning electmn microscopy 
(SEM) arc not adequte for obuining quantitative chernicd 
or morphologic;il information. Accordingly. the samples for 
the phase chmcrerintion were prepared by selrctive dis- 
solution of the zinc overllzy with hming nimc acid (90 vol 
pct HNO,). The nimc actd dissolved Zn and Zn-Fe com- 
pounds. leriving the Fe-Al phase untouched at the sufice 
of the steel subsrnre. Scanning electron microscopy was 
pcrformed on these samples using a PHILIPSL XL3O field 
'PHILIPS is a mdcm;uk of Philips El~rnontc lnsmtmcnts Corp.. 
Mhihuah. SJ. 
smission bqn microscope rquipped with an €DAX ECON 
X-ny cnergy dispersive specnometer. To identi- the Fe- 
Al phsise. XRD expcrirnrnts were perforrncd using a PHIL- 
IPS X'Pen diffmctometer with a pmllel bcam optics con- 
figuration and using 3 Cu h:, radiation. Incident angles wçre 
vcry low ( p i n g ) .  to limit perietntion of the beam to very 
low depths below the surface of the substratc (to ilIustnte. 
a 0.5 deg incident angle %ives a 3.85 Fm depth of X-fay 
penention). This configuration kept the incident angle con- 
stant. and the detcctor scanned over the desircd nngr  of 
10 angfes. 
Alternately. the complete coating had been dissolved in 
25 vol pct HCI inhibited solution and the resulting solution 
anaiyzed by atomic absorption spectroscopy. Then. the 
coatinp weight, aluminum. and imn contents can be deter- 
rnined. This allowed the chemicsil chancteRzation of b t h  
the zinc overlay and the AI-rich layer. 
Extraction replicas were used to characterizc the inter- 
facial Iaya by nansmission elecaon rnimscopy mM) us- 
ing bright-field and dark-field imaging and convergent 
beam elecmin diffraction. Replicas were prepared by d e p  
osition of a carbon film on the Fe-AI phase and then the 
layer was separated h m  the steel with a Nital-5 pct solu- 
tion (5 vol pct HNO, in rnethanol). The samples were en- 
amined using a PHILlPS Chi30 transmission elecuon 
microscopelscanning transmission electmn microscope 
equippcd with an Oxfordnink U4 EDS detector and a 
Gatan 666 paralle1 cIectnin energy loss specmmeter 
( PEELS). 
In addition. microanalyses of the duminum-nch layer 
w m  carricd out using PEELS imaging.[lv~l This allowed 
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(b)  
the detmnhtian of the chexnical composition of d ar- 
cas of the coatings with a vcry hi& spatial rtsolution (-5 
um). üttr<imicrotomy was uscd to producc thin sections for 
PEEtS imaging characttription, Two signiiicaflt advan- 
tagw of using uirramicrotomy to prrparr samples for mi- 
cmandysis art the foliowing (1) sectioning with a diamand 
1 rnmersion Time -- 1 S. 
*-a**. 3.5 S. 
.... &--- 6 S. 
Al content in bath (WO) 
Fig. 2-Efftct of the bah Ai content mJ immersion iimc on thc Fc/AI 
ratio o f  weight contents ui galvmkcd coaings. 
knife does not c h g c  the chemisny of the simples, and 
(2) the very mal1 thickntss obmincd (25 to 50 nm) signif- 
icantly hproves the spatial molution of the analy~is.t=~t 
fIl. RESULTS AND DISCUSSION 
A. Chernical Composition of Gulvunked Cootings 
The chmical charactcntation of the cntire coating 
(which includes the pure Zn Iriyer. any FdZn compound 
and the Al-rich interficial laycr) ccvuls, as e x p c ~ t c d . ~ ~ ~ ~ ~ ~  
that the Al content generally inmeases with immersion time 
and incrr;rscd Al content in the bath. Indccd, Figure I(a) 
shows that the Al content of the coating i n c m  with im- 
mersion tirnt for any given bath Al content. In addition, 
when the Al content in the bath is abovt 0.12 pct the coat- 
ing Al content increases (ranging h m  0.08 to 0.22 g/m2 
or 0.17 to 0.47 wt pct) with Al contcnt of the galvanizing 
bath. On the 0th- han& the Al contcnt in the coating is 
ncarly connant (bctwtea 0.05 and 0.08 g/m2 ot 0.12 and 
0.16 wt pct) when Al contents in the bath range h m  0.10 
to 0.12 pct, It should noticed rhat the incrcasc of Al in the 
coating with increascd immersion tirne, in the case of the 
O. 10 pct Al bath, could indicatc the formation and the 
growth of an Ai-containing phase in the coating. 
For bath with an Ai contcnt of 0.12 or 0.13 wt pct and 
for which the observation of the rnorphology of the taycr 
has stiown it to be compact, the thickness of the laycr can 
bc caictifated d g  tbat the layer is Fe&,! t-47.9~19i The 
thickncss ranges h m  about 25 to 55 om- For Ai contents 
of 0.10 wt pct or more than 0.13 wt pct, the laycr was not 
compact (as will bc s h o w  later), so its thickness cannot k 
caicuiatcd accuratcly. 
Figure I(b) ilIUstlSLta the relation betwcen the Fe content 

Fig. tEnlPrgcrnent of rht rwo types of marphology of Al-rich iaya 
obxrvcd in 0.18 wt pct A l  in bnth md immersion rime of 3.5 s: (a) d l  
cquiaxtd aynols and (b)  coanc clongatd crysals. 
in the coating and the Al content in the bath for immersion 
times ranging fiom I to 6 seconds. As n p ~ r t e d ~ ~ ~ t  the Fe 
content in the coating incrcases with decrwsed Ai content 
in the bath or with increascd immersion tirne. For low Al 
bath contents (<O. 12 pct), the effect of immersion time is 
more important. in wch low AI content bah, it is Iargety 
rrponed tbat the p w t h  of Fe-Zn intemctallics is rapih 
even during galvanizing. This was confirmeci by the obser- 
vation of large intermctallic q m a i s  in rnerailographic cross 
sections of the coatings* 
For 0.10 pct Al, the effm of immersion Mie on the Fe 
and Al contcnts in the coating is reiativcly largc. For Fe, 
the effect can bt undecstoad by the occumnce of outbursts 
observeci for al1 immersion cimes (as wüi be illustratcd 
later). in additioa, the formation of outbums is arptctcd to 
Fig. 5-Morphology of cbe A h c h  laya on (a )  cmting and (6) subsntc 
s t c h  o k d  h m  an a m o n  replia o f  the I a y a  in caoting obtÿined 
KI 0.18 wt pct Al in hth and 3.5 s immersion tune. 
ltad to a significant increase of the local Fe content in sur- 
rounding Iiquid Zn, which will tend to pump Al h m  the 
bath to fonn Al-FNich compounds. This may explain the 
relativeiy largc AI content in the coating for immersion 
times of 3.5 and 6 seconds. for an Al bath content of 0.10 
r'ct 
The ratio betwcen the Fe and Al mass contents in the 
coating cm snve to illustrate the evolution of the coating 
chemistry with incrwsed Al content in the bath. As shown 
in Figurc 2, the ratio betwem Fe and Al (FefAI) inmases 
with decmsed Al content in the bath. Furthermore, the 
FeiAi mass ratio, which is ntarly equd to that of FqAI, 
(0.828), is constant for bath Al conmts above O. 16 pct and 
immersion rimes ranging h m  1 to 6 seconds. This behav- 
2m subiayer , 1 colonie 1 , i 
t sublayer 
Fig- 6-Sch~r1cs o f  ihc morpholoya o f  the XI-nch ~ n t d x w l  h y c t  
l o m d  m ctuungs obmncrl in bath wtth lu i  0.18. {hl 0.16. and tc) 0.13 
to 0.10 !Nt pct Al. 
ior indicates that full inhibition of the FdZn reactions was 
achieved, as reponed by Tang and Adam,":l at bath AI 
contents above O. 15 pct. It is then considercd that a stable 
Fe,Al, layer was formed npidly on the swface of the sub- 
strate for these conditions. 
Conversely. when the Al in the bath is 0.13 pcr. the FdAI 
ntio. which is larger than Fe,AI,. a p p m  to be related to 
the immersion time. Indecd the ntio decrcases with in- 
creasing immersion time. This is related to the i n ~ c a s e  of 
A1 and a decrease of Fe in the coating with increasing im- 
mersion time. This indiutes that the AI-rich layer does not 
cover the entire surface of the steel afier the first second of 
immersion and then. during the coolinp (after exiting the 
bath), the Fe-Zn mctions can tdce place because of the 
lack of supply of Al (which stops the Fe-A1 mctions). Ac- 
cordingly, longer immcmon timcs in the Al-containing M c  
lead to a more cornplete Al-rich layer and thereby reduce 
the amount of Fe in the coating as a d t  of Fe-Zn reac- 
tions during cooling. 
On the othcr han4 when the Al in the bath is 0.12 pct, 
the FdAl ratio. which is again l m e r  than Fe_&, appears 
to be unreIated to the immersion t h e ,  whereas the coating 
Fr. and Al contents increase with increasing irnmcrston iimr. 
in anc. This indicam th31 the Fe-Zn rrrictiuns rilrcridy rake 
place during immersion in zinc and thrit the XI-rich I r i y  
does not complrtely cover the surhcc of the stet.1. Conse- 
qurntlv. longer immersion tirnrs lcd to an increuc of the 
coating Fr. due 10 Fe-Zn remions in some mas. white the 
-41-rich Iayrr grows in other areas. Thus. for this relatively 
low Al content (0.12 pct), the Fe-Zn =actions and the for- 
mation of Al-rich layer take place concurrently. 
When the AI level in the bath is below 0.17 pcr. the 
Fehl  ntio is mongly relaird to the immersion time. which 
suggests t h t  the nte  of the Fr-AI mction 1s lowcr thm 
that which occurs for the intermewllic formation of Fe-Zn. 
This behavior should lead to an incomplete FqAI, layer. 
Funher discussion will focus on the morphology. crystal- 
logrriphy, and chsmisuy differenccs beween the Al-rich 
layer in coatings, given the major differcnces in coating 
ctiemistry observcd for different -41 bath concentntions. 
The rnicrostnicnire of the Al-rich hyer was r c v a l d  by 
the dissolution of the pure zinc overlay with hming nimc 
acid (90 vol pct W O , )  and by extraction replicas. Figure 
3 shows typical photomicrogmphs of Al-rich interfacial lay- 
ers formai in coatings obtaincd in 0.10. 0.12. 0.13. 0.16. 
and 0.18 pct AI baths with immersion t h e  of 3.5 seconds. 
Major rnorphological diffcrences should bc noticed: ( 1 )  the 
unifonniry and compacmess of the laycr and ( 2 )  the shape 
and size of grains foming the Iriycr. ,More detailcd obscr- 
vations are presented in Sections 1 thmugh 4. 
1. 0.18 pcr .4 I bath 
As will be shown in the next p m p p h s ,  the Al-rich 
layer was constituted of nvo sublaycrs. Figures 3(ç) and J 
show the genenl morphology of the outennost subiayer of 
the Al-rich laycr. They suggest chat the sublaycr p w  out- 
ward, toward the melt. as previously reponed by Tang and 
.4dams.ii=l However. this subliryer has morphologies that 
make up different colonies. Figure 4 shows the two types 
of observcd morphologies that were the same for d l  im- 
mersion times. One consisted of srnall and equimed crys- 
tals (with an average sizc of 90 nm). The othcr is a clurnp 
of coarse and elongated crystais mging in size frum 100 
to more than 1000 nm; the growth of Al-rich lrtyer in this 
am secms to have been more rapid. The faceted grains 
appear to have a prefemd growth orientation parallet to the 
surf'act of the substrate. In addition. sevcnl srnaIl crystals 
are ernbedded benvctn the coarse oncs. Faderi et aI.liil re- 
poned a similru microsuucnire with coarse granular and 
"arnorphous" regions, which seem to be related to the steel 
grain. Thtir rwults show that the amorphous regions con- 
sisted of small equiaxed crystals. They observed a strong 
influence of the suip temperature on the morphology of the 
Fe2AI,,.Zn, layer, with high strip tempcranrres (+50 "C re- 
lated to the bath temperature) leading to a coarse homog- 
enous grain microsuucture and low temperatures (-50 "C 
and O O C )  and a mixture of coarse and fine granulai. regions. 
In the prescrit study. the stRp temperature was identical to 
that of the bath. 
Conversely, uctraction replicas show the prcsence of a 
second sublayer in contact with the substrate (Figure 5). 
The compact layer is coristituted of v q r  mai l  equiaxcd 
crystals, which have a diameter of approxirnately 40 nrn. 
The structure of the interfacial tayer is illustrateci in Figure 
6(a). Thex observations are consisent with those reportcd 
by Guttmuin et al.liq 
Figure 7 shows the dation bctwcen the two diffcrent 
colonies of ~ystats  and the rnicrusmcnuc of the base steel. 
The morphology of the Al-rich laya was !ïrst observed 
&et dissolution of the Zn overtay in HNO,, then the laycr 
was dissolvcd with an inhîbitcd 5 vol pct H2S0, solution, 
and W l y ,  the rnicmstnicturc of the base steel was re- 
vealcd by etching with Nital 5 pct wluaon. An obvious 
comspondence b e t w m  coIonies of grains of the Al-rich 
layer and aFe grains of the substrate was observed. indeed, 
gmi.ns Al and A2 (Figure 7(a)), which show similar nib- 
laya morphology, can be rclaud to diffemt d e  grains 
(Figu. 7(b)). In addition, the B1 grain, which bas a dif- 
farnt subiaycr morphology, is nlatcd to a aFe grain ctched 
d i f f ~ ~ ï ~ t l y  in Nitai cornparcd to grains A l  and A2 and A2 
Fig. 7 - C o ~ n d m c e  h m  Al-nch hycr rnorphology and p t n s  of 
the steel substmte ;u rcvded by lu )  top swficc obmation o f  Al-nch 
hycr m cmtinp obmncd in 0.18 wt pct Al in bath wiih 3.5 s tmmcnian 
rune. ( b )  subsmte surface obscnairon ar'tcr dissolution o f  the iaycr. mJ 
(cl nctl surface obscrvniion a t t a  aching wiih NiuI 
(Figure 7(c)). The Nital solution strongly attrtckcd the aFe 
grains betow the coarse grain colonies (Figure Ï(c)), nich 
as those observed for p i n s  A l  and M. The extent of the 
attack may be related to the cry~llographic orientation of 
the grains. If this werc the case. the rich layer colonies 
would thmfore be relatcd to the crystdlogxaphic orienta- 
tion of the aFe grains. Similar observations have been re- 
portcd for the Fe-Zn intermctallics. Thus. Naiumori er al.mi 
hiive revealed an i n c m  of Fe-Zn intermetallics p w t h  
related to the aFe grain orientation. Thcy concluded that 
the 5 (Fdn,,) are pnfetentiaily fornicd orderiy on 
( 1 1 l)aFc, whmas the precipitation of Fe-& intemetallics 
is cetardcd on (ûû 1 )aFe and ( 1 O 1 )de. 
Furthcrmore, the TEM &-field technique, for which 
images are formed using a specific diffracted bcam, can be 
used to image crystals with a similar orientation The dark- 
field image of extraction replicas from the Ai-rich layer 
shows colonies of siaiilar orientation (Figure 8). These ob- 
VOLUME 30A MARCH 1- 
Fie S-Tmission clcctmn microscope 10) bngh-Md and t h ,  dark- 
ticld t m p s  of extraction q l i ca  of Al-nch layer in coûting obnined in 
0.18 UT pcc Al in bath and 3.5 s immersion timc. 
servations are consistent with the possible mechanism for 
outburst nucleation of Fe-Zn intermeallics proposed by 
Gumnm.'"i Gumnm proposes a diftusion-assistcd mech- 
anism to explain the inhibition bredcdown and the locali- 
zation of outburst. Indeed, the dimision of Zn toward the 
steel submate through the Fe2All Isyer could be the mech- 
anism that explains the destruction of the dimision bmier. 
which is called the inhibition layer. The d i f i i o n  short cir- 
cuits throuph Fr,AI. may be the grain boudaries of the 
Iaycr. Moreover. they explaineci the Iodization of out- 
bmts.  which were more tikely formed at the grain bound- 
a ies  of the substnte. Guttmann stated that the much 
favored Fe& dimision short circuits would coincide with 
emerging ncel bounchries. In fact, randorn hi& angle 
Fig. Y-Enlargcmcnt of ihc nso .pn of rnorpholo~y of Al-nch I q a  
observa! in 0.16 H-t pcr A1 in bath and amrnmton urne of 3.5 5: cul srnail 
equtawi crys~ls and c m  elonpicd crysnls. 
b o u n h e s  of Fe,AI, are short circuit difiùsion paths for 
Zn, Due to the orientation relationships betwcen Fe2AI, and 
steel. m d o m  boundxies in Fe,AI, exist at the emergcnce 
of m d o m  substnte boundaries. 
2. 0.16 pcr -41 bath 
The morphology of the outermost sublayer of the Al-nch 
layer in coatings at 0.16 pct .41 content in bath is prcsented 
in Figures 316) and 9. The rnorpholo@es are simiiar to those 
of the 0.18 pct Al coatings. consisting of two major types 
of morphology m g e d  in colonies relatai to the cryd-  
logmphic orientation of the aFe grains: dthough the upper 
layer of small equiaxed gains  is sornewhat l e s  complete 
when cornparcd to the O. 18 pct AI coating. SmaIl crystals 
of the fim layer cm indeed be observed benueni the 
Fig. IO-Enlugemnit of tfic rnorphology o f  Al-nch h y a  o b c â  in O. 13 
wz pct N uc bah and immmion nmt of 3.5 S. 
smngly orientai grains of the upper layer (Figures 9(b) and 
6(b)). However, the rnorphology of the comc elongated 
grains still shows a prcferred gmwth orientation parallel to 
the surface of the substntc (Figure 9(a)). Again. no effect 
o f  thc immersion time on the morphology of the Al-rich 
layer has k e n  observrd. 
3. 0.13 and O . f l  pct -41 bath 
In lhis case. the sutface of the interfacid layer (Figure 
10) is constiruted o f  a compact ruid homogcncous layer of 
smll ,  equiaxed grains (C50 nm). Thc morphology of the 
grains does not suggest that they grew toward the liquid 
zinc with a prefemd orientation. In addition, rciatively 
rough regions can be observcd bcnvecn mooth rcgions. 
This suggests that the layer m y  have been dissolved or 
attackcd by the rnelt. Such observations have never b e n  
reponed. 
The gnins in contact with the subsme show similar 
characteristics to those observed in 0.18 pct Al coatings 
(Figure 1 1 ). Cornparing both sides of the layer suggcsts tbat 
AI-rich layer is mainly constituted of a single compact layer 
of small equiaxed crystds (Figure 6(c)). 
Fcw gmui boundaries of the steel substnte cm be ob- 
served through the layer (armws in Figure 10). The growth 
rnorphology of the Al-rich layer seems not to be affectcd 
by the cryswl orientation of the substrate underneath. How- 
evcr, dark-field TEM images ~ v c a l  that the crystds of the 
layer m. nonetheless, anangcd in colonies having similar 
crystallographic orientations (Figure 12). 
4. 0.10 pct Al bath 
Apain, the morphology of tbe Al-rich laycr is similar to 
that of coatings at 0.13 and 0.12 pct Ai content in bath 
(compact and uniform laycr of srnail, cquiaxcd grains). But, 
the rclaavcly mugh arras are large than the ones in 0.12 
pct Al bat. in addition, somc discontinuitics can be ob- 
=cd m the layer (arrows in Figm 13). Grain boundaries 
are visible m those discon~uitics. These faturcs arc rc- 
lami to the remains of I d i t c d  nucleation and growth of 
Fig. 1 l-T~nunisian cfectmn micmxopc (a) bnght-field and (hl a- 
field images of extraction replia o f  Al-nch hycr in ccraring obtauced in 
O. 13 wt pct Al in bath anci 3.5 s unmmion trmr 
Fe-Zn intermetaflic cornpounds (such as outbursts). Figure 
14 shows the comlation beween lmlized Fe-Zn inter- 
metailic outbursts and the grain boundaîes of the substntc. 
The outburst formation has been largely reponed to o c c ~  
at the grain boundarits of the steel ~ubs t r a t c> ! -~ '~~  In 
addition. celatively more outbums wtre observed ui coat- 
ings made with 0.10 pct baths that in those made with 0.12 
pct Al b a h  (Figure 15). This is consistent with the in- 
of Fe in the coatïng for O. I O  pct Al baths observed in Fi?- 
ures t and 2. 
C. Chemistry and Crystal Smcture of the Rf-Rich m e r  
The XRD data, as wetl as the e l m n  diffraaion data 
for samples obtaintd with Al bath contents of 0.18, 0.16, 
Fig. Il-htorphology of the Al-nch laya on (a )  cooting and (6) mhtratc 
s i d a  obxrvtd h m  yi artrimon rrpl1c-a of  ific lsycr II co;wng obcuncd 
in 0.13 wt pct Al in bah and 3.5 s inunenion m. 
and 0.13 pct show a good agreement with thosc of Fe&, 
crystai. Howcvcr. d i f f a n t  peak intcnsity ratios are o b  
served betwem the powdered Fe,AI, reference (ICDD da- 
tabase. Reference 27) and the Al-nch Iayer of the 
gaivanimi m p l e s  (Table III and Figure 16). Comparing 
the intcnsity dam of powdered Fe& samplc and the gai- 
v a n k d  samples aiIows us to investiste the presence of a 
crynallographic texture in the Al-rich layer. Howcver. the 
intnisity and rhe position of the peaks can atso be infiu- 
mccd by the presencc of Zn in the Fe&, as previousiy 
reportcd by Harvey and MercePl and Chm et almi 
Diffraction h m  rhe (200) plane was not obscrvcd when 
the paralle1 beam opncs configuration was used This sug- 
gcsts a mong texture. By contrast, Isobd4i and Tang and 
Fjg. 13-EnJxgcmmi of the morphoioby of Al-nch hycr o b m d  in O IO 
wz pct Al in &th md immersion rime of 3.5 r. 
Adams~l:I observed an cxtmrncly strong reflation frorn the 
(200) plane using a standard 18 scmning configuration. 
Smng inrcnsities with the 28 confipumion indicm thrit 
there rue several q s t a i s  with the difhcring plane panllel 
to the surface of the samplr. 
In our observations. the reflsction of t5 15) planes in- 
crtases with decmsing Al conteni in the bath (Figure 16). 
The interpliinar angle (4) bctween (7001 and (5131 is 
48.279 dcg for the onhorhombic (a = 7.675. b = 6.403. 
luid c = 4.203 nm [ICDD &tabasel) smicnire of Fr,Al.. 
In addition the Bragg angle (8) for the (513) plane is 
49.041 deg (using a Cu Ku radiation). Thus. using a 0.5 
deg gnzing angle t y) ruid rtfening to Figure 17, the inten- 
sity of reflection (513) should be relnted to crysnls with 
planes (200) parsille1 to the surface of the substnte. Ac- 
cordingly. the inmase of the reflection (5131 planes indi- 
cates that more (200)  plmes are parcillcl to the surface of 
the substrate when the layer is thinner (lower Al content in 
bath). Consequentty. the strong (200) texture is related to 
the sublaycr in contact with the steel subsnte. As seen 
beforc, these observations may indicate that the lower sub- 
laycr is made of colonies of crysnls with similu orienta- 
tion. This is consistent with SEM and TEM observations. 
Conversely, if the AI level in the bath is high. the AI-rich 
laycr seems to be more randomly distributcd when the pow- 
dered Fe,Al, is used as a reference. 
The ring diffraction patterns obtaincd by using the se- 
lected a m  electron diffraction (SAED) technique enablcd 
the dctcnnination of the crystal smcnrrr and the crystal- 
lopaphic texture of the AI-rich layer. Again. the interplanar 
spacings show excellent agreement with the reponed data 
of Fe& crystal (Figures 8 and 12 and Table III). Contrary 
to the results rqoncd by McDevitt et al.[I41 and Morimoto 
er uLft31 diffracted rings of FeAi, were not obxrvcd ïht 
ring pattern show a stmng (002) ring. and the dark-field 
images generated using tint refiection (Figures 8 and 12) 
reveal, a s  shown previously, colonies of similar crystallo- 
graphic orientarion. This observation ü coasistcnt with the 
Fig. Ij-çomrportdcncc bcnvrrn F e &  outbunu and pins boundmcs 
of the mcl submaic as mealcd by fa) plane-view of the d e  o f  the 
Fe-Zn compounb in coariiigs obtiuncd in 0.10 w pct Al in bath with 3.5 
s unmcnion fime and (b) nrbsa3it surface plane-vicw sAa dissolution of 
the Fe-Zn compormds Iad ihc Al-nch Inya. 
XRD d t s ,  which indicate that the (200) planes are par- 
aile1 to the surface of the substrate. 
The PEELS images, shown in Figures 18 and 19, illus- 
trate the microstructure of cross sections h m  gaIvanized 
simples h m  (a) 0.18, (b) 0.16, and (c) O. t 3 wt pct bath 
Al, rcspectively. Alwninum emïchments w m  obscrved at 
the interface. evcn at Iow Al content in the zinc bath The 
Ai-rich iaya a h  contains a large amount of Fe and Zn 
(Table N). The chcrnistry of the iaytr, shown by FdAI 
atomic ratio images. is coafirmed to k Zn-bearing Fe& 
phase for wcry testcd condition. No cffcct of the immersion 
time on the chemhy of the layer was dctectcd 
fig. l%Light opnd mmicropphs of the a c h d  cm=  crions of 
cmtingr obtIinnt tn (a) 0.12 wt pet and (6) 0.10 wt pcc Al in ba!h and 
3.5 s immersion orne. 
As seen previously. the thickness of the AI-rich interfa- 
cial layer decrases with decnased Al content in the Zn 
bath (Figure 20). The average thicknesses measured arc 
150,80, and 20 nm for gdvanized samples fiam b a h  O. 18. 
0.16, and 0.13, rrspectively. In fact. only limited mlts can 
be obmined h m  the PEELS images of the galvanized coat- 
ings h m  0.13 pct Al bath, due to the very srna11 thickness 
of the Al-rich layer ( 4 0  nm). Indecd. convolution of the 
signals h m  Fe substrate and F a n  intermcrallics artifi- 
cialty inmasc the amount of Fe and Zn observcd in the 
Iaycr, which yields a large FdAl ratio (Figwc 19(c)). 
The Zn content of the A-rich layer is higher than ex- 
pected and previousiy repond~ l~ lK'b~  Tang and Adamsii21 
observcd very low Zn content (2.1 wt pct) in F M ,  after 
3 seconds of immersion in a 0.19 wt pct bath. They a h  
reportcd an uicrrase of the in content with incrcased im- 
mersion âme. On the contrary, Perrot et ol~151 reported that 
Fe&, in metastable quilibrium with liquid zinc (imrna- 
sion time shoner than 30 minutes) contains 2.87 wt pct of 
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Table III. Diffraction Da13 fur .al-Rjch L a y r  
3.5 - lmrnrrsion 3.5 Immersion No. 29-00.1: - 1 .  Fcr:\l.-Zn. 
0.1014 3 7 0.1013 Y 0.1011 IV - - 1 0. 1020 - 
' d  spocings obcuncd h m  Dtbyc-Schcnn p3nernJ: using Co K, d i a i a n  3nd h m  drifnctomcrer mtuuremcni using ML, ,Y, ndwtion. 
-*if swings rcli~trd ro aFe. 
d spacing (nm) 
Fig. I6 .Y-my &thmon pancm of .U-nch laya in coaungs obnincd in 
0.13. 0.16, md 0.18 w pcr AI rn bah md 6 s immmion umc cornpd 
to the Fe& powdmd xfèmce. 
Zn. In addition. equilibrium reduces the Zn content to 18-71 
wt pct (immersion t h e  longer than i 000 hom). fhey pro- 
posed a ciiffision path with a m i e n t  ternary phase 
(ZnFeAI,) to illustrate a possible mechrinism for the for- 
mation of the metanable F+Al,-Zn, phase. 
The Zn-barhg FqAf, observed in our coatings after 
X-rays incident beam \ 
- 
Steel substrats 
onty 6 seconds of immersion therefore should be in a met- 
astable m e .  lndeed one major effect of  npid soiidification 
and increased memrabihy is an extension of solid solu- 
biiiiy limitsj31 Conscquently. more excess Zn cm be pres- 
ent in the F-Al,. and the Zn content of the AI-rich laycr 
shouid be between the ZnFeiil, phase and Ihe stable Fe& 
phase. 
W. CONCLUSIONS 
The Al-rich interfacial layer fomed during the hot dip 
gaivanizing of steel sheets has been mvatigated using five 
zinc bath compositions, duce immersion times, and an ULC 
steel. The foiiowing conclusions cm be drawn. 
1. An AI-rich layer is prrscnt for every condition even in 
Fig. I&PEEW ;mages o f  chernid composinon o f  AI-nch hya f irmd in cwang h m  b a h  of (<ri O. 18. th\ 0.16. and tc) 0.!3 wt pet Al md an 
immersion time o f  6 S. 
coatings h m  very low bath aluminum content (0.10 wt 
pct). In addition. the Al-rich layer is isomorphous to 
Fo,hl, crysnl and the FdAI ntio is close to ihat o f  
Fe& white having a large amount of Zn (beween 22 
and 28 wt pct) in it. at l e s t  for Al bath contents abavt 
O. 12 wt pct. The Zn content of the Al-rich layer is higher 
than expected which indicates the metastable statc of 
the Fe,& layer in these conditions (panicularly for 
shon immersion time). it was not possible to determine 
the chemisny and rrynallognphy of the Al-rich layer 
obsewed in coatings h m  b a t h  conmining 0.12 and 
0.10 wt pct Al usine PEELS irnaging and XRD. 
2. A stable Al-rich layer is farmed very npidly when the 
AI bath is above O. t 5 pct and a hl1 inhibition of Fdn 
reaction is obscrved. However. Al bath contents of 0.13 
pct Iead to l q e r  Fe contents in the coatings, and as a 
rcsult, the FdAI ratio is Iarger than Fe,AI,. This is rc- 
lated to an incomplete coverage of thc substrate surface 
by the AI-n'ch layer and subscquent Fe-Zn reactions dur- 
ing cooling (afler exiting the zinc bath). Finally, in 0.10 
and 0.12 pct Al b a h .  the FdAI and FdZn reactions 
take place concumntly, which leads to a very high Fe 
content in the coatings and which is nlated to the im- 
mersion Ume. The layer formed in these conditions 
shows discontinuitics at the grain boundaries of the steel 
substrate indicacing a local bteakdown of inhibition. 
3. The rnorphoiogy of the Al-ricb layer is magly  cciated 
to the Ai content of the gaivanking bath. In high Al 
b a h  (above 0.15 DIX), the microstnicnirr of the Al-rich 
laver consists of Go N b ~ a v m .  One. in contact with the 
Fig. 1%-Fclhl riomic ratio obtained with PEEL5 ùrÿiging af  âJ-rich iaycr 
in a#tuigr obtllncd Ïu {a) 0.18. (b )  0.16. and (cl 0.13 wt pet Ai b a h  &strate, has mial1 hui-d cystals. The other. in con- 
and irmncnion time of 6 r tact witb the Zn melt, has t ~ o  morphologies that formed 
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Table I\'. A~erage Composition o f  Al-Rich Layers (.%romic Percent) 
GaI\wizing Conditions Fe Al Zn Fr: Al .Aii>mii R;trio 
Bath: 0.18 pct AI 22-94 r 0.15 61.78 r 0.30 IS.2Y I 0.42 O.-;" 1 -; = O.lllU2 
Immcrston time: 6 5 152.46 = U.21 )* (42.23 r 0.21 ) (25.21 = 0.69) 
Bath: O .  1 b pct Al l h . t 7  r 0.48 55.M r 1.58 1?.58 = 1.35 tb 43 l l z 0.[123 
Immersion rime: h s 136.07 = 0.65) (34.21 = 1.03) t T " i 2  = 2-13) 
Bah: 0.13 pc: .SI 26.90 1.32 59.70 r 13.44 13.41 r 4.70 0.4305 z O. 1 3 5  
imrncrjion timr. 4 s 13".bt1 = t .S l j )  (40.37 1 9.09) (21.97 = '.701 
'Wcirht pcrccni in m t h a e : ,  
Fig. 2~0(1ecnaacion proftla oboiricd witb PEEtS hagmg o f  rU-hch 
hyer in coarings obnincd in ( a )  0.18. (bl 0.16. and (c) 0.t3 wt pct Ai 
btthr and m immersion àmt of 6 r 
;ù:onic!j. n d  fini ;ùii&5 ùf ;md: c ' t i i l k i d  i ~ ~ L d 3 .  
The second is formed of coarsci clonpted crystals with 
a preferred growth onenution panllcl to the subsmte 
surface. The colonies rue constinited of gnins of similar 
crystallographic orientations and directly cissociated to 
the crystallognphic orientation of the steel gnins. This 
observation sugpests that the formation of the Fe& 
layer is conmlled by the availability of Fe in the Zn 
melt. which is directly affectcd by the crystallogmphic 
orientation of the subsatr  and the diffusion of Fe 
through the tint sublayer. For lowsr bath hl (brlow 
0.15). the AI-rich Iriyer has only one sublayer (in contact 
with che Zn melt and the subsate). which also shows 
colonies of p i n s  with similar orientations. 
4. The FqAI, crystals have a srrong crysmllognphic tsx- 
turc. X-ny difiction using pariille1 bcam optics shows 
a strong ( 5  13 ) rcflection. m i s  reflection hris been relatcd 
to (200) planes pmllcl to the surtke of the subsmtc. 
ln addition. this c~staliogaphic texture of the Al-nch 
layer is relatrd IO the Al content of the bath. Similrirly. 
SAED technique confirms that the interfacial layer is 
mainiy constinited by Fe& with (200) plants panllei 
io the substrate surface. 
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EFFECT OF PROCESS PARAMETERS ON INHIBITION BREAKDOW MECHANISMS 
DURJNG HOT DIP GALVANNEALWG 
Éric ~aril'. Gilles L'Espémce'and Eric Boutin' 
' Noranda Technology Centre, 240 Hyrnus Blvd. Pointe-Claire. CANADA. H9R I GS 
C c n p  de Caractérisation Microscopique des Matériaux (CM)' 
Ecole Polytechnique de Montnial, Montréal. Canada 
Synopsis: Small additions of Al in the liquid Zn bath inhibits the FdZn reactions dunng hot dip gstlvanizing of steel 
sheet. This study has been canied out to detennine the effect of the galvanizing parameters on the inhibition 
mechanism and its breakdown during galvannealing. The effects of substrate chemistry and bath Al content were 
thoroughly investigated. Galvanized and partially galvannealed coatings were produced using a statr-of-the-an 
gdvanizing/gdvanmealing simulator. An innovative approach, consisting of the conrlation between rnacroscopic and 
microscopie characteristics, has been used. It is concluded that the formation of the Al-rich. interfacial layer 1s not 
conuulled by diffusion and that two mechanisrns are involved simultaneously to the inhibition breakdown. 
Key words: hot dip galvanizing; galvannealing reactions; inhibition rnechanisms; microstnictunl chancterization; 
aluminum distribution. 
Several production parameten have a strong influence on the FefZn reactions and final microstructure of 
galvannealed coatings: ( 1 )  substrate chcmistry, (2) steel pre-treatment. (3) bath effective Al content. (4) bath and strip 
temperatures, (5) immersion time, (6) coating anneaiing tempcrature, and (7) annding time. It has b e n  known for 
some timc that the alloying mctions berween iron and zinc c m  be controllcd by small amounts of aiurninum (N.02 wt. 
%) in the liquid zinc bath ""'. The level of inhibition is dimtly nloted the Al content in the galvanizing bath. In 
typica1 galvanizing conditions, it was reporteci that hl1 inhibition can bc achieved when the bath Al content is above 
0.15 W. % ''u~'. Howevn, the inhibition of FdZn mctions is always tranrient. The reactions c m  be s m e d  by longer 
immersion in the bath or the fùrther annwIing of the coating, which is the galvannealing proces. 1t is generally a g r d  
that aluminum forms a thin Fe-A1 rich layer at the substrate-Zn interface. It was obscrvcd that Zn-containing Fe?AIS is 
the main conscinient of the layer. The formation of this layer is still not well undmtood. Howevcr, it is now agreed 
that severai production parametcm havc an impact on the AI pick-up by the interfacial layer '"'."'. 
During galvannealing, the inhibition brwkdown occurs and an FJZn ailoy is formed. This phenomenon has long 
b e n  studicd and critical reviews of the literature havc becn publishcd '9'. Howcvcr, the details of the bfcdcdown 
mechanism are still uclear. Severai authors have pmposed transformation rnechanisms to explain the evolution of the 
galvannealed coatings. MainIy, two general ideas have been fomulated: (1) Local Al depletion, related to the 
formation o f  the Al-rich layer, which will destabiiize the layer and initiate Fc/Zn rcactions """': (2) Zn d i h i o n  
through the Fe2A15 laycr into the @n boundaries of the substrate, which Ieads to the formation of Fe/Zn interrnetallics 
undcmeath the laya and mbsequent breakdown of the inhibition by the mechanical failure of  the inhibiting laye+ 
The alloying kinctics during gaivanneaihg of selected commercial steel was investigated in a previous smdy "". 
B a d  on the formability r~sults, the optimum coating Fe content should be betwecn 8.5 and 1 1 wt, %. Figure I shows 
Fe content-time-temperature (Fe-T-T) diagram for the optimal range of Fe; above the curves, the Fe content in the 
coating is higher than 1 1  a%; and below, the coating Fe content is lower than 8.5 WL%. These curvcs provide an 
effective way to nimmarize the effects of subsaate chemistry and bath Al content on the alloying kinetics during 
galvannealing. 
According to the Fe-T-T diagram. it crin be shown chat the AI 
content in the galvanizing bath Iargely affects the kinetics of the FuZn 
reactions. Indeed. when the bath Al content is abovr full inhibition 
value (0.15 wt.910)'". the time needed to obtain optimal coating Fr 
content is signiticantlp increased for any galvannealing tempenture 
orland grride of steel. 
Steel chemis- shows, as well. an influence on the alloying 
kinetics. Accordingly. the ultra-low-carbon (ULC) steel is Iess reactive 
than the interstitial-free (IF) steels. observations that have been largely 
reponed"'. In addition. when the bath AI content is above 0.15 W.%. 
the intluence of the steel chernistry is larger than for a bath Al of 0.13 
%. As a matter of fact. the time needed to galvannal IF-TüNb 
increases by only ZX. when 0.16 is used instead of 0.13 wt, % bath Al, 
compared to more than 3X and 4X for IF-Ti and ULC resotxtivelv. 
This behavior can be related to the lower free C content of the IF-TM 
compared to ULC and IF-Ti and its high susceptibility to outbursting. 
O 10 20 36 40 
Time (s) 
Figure 1: Effcct of substnre chcmistry on the 
;d;ximAiag k h r i u î  i ;T-=?l;b. IF-Ti JIIU r 
ULC. hollow symbols: 0.13 w t %  eff.  hl. filled 
symbols: 0.16 W L " ~  ~ff. Al). 
So as to idcntiQ the inhibition mechanisms involved during galvmeaiing. the coating Al distribution has b e n  
studied in detaii for both galvanized and partially anneaieci coatings. The strucrure and motphology of the interfacial 
layer and F d n  intermetallics, including the presence of outbursts and their fkquency. have also been obscrved. The 
effects of process variables, such as bath duminum. immersion time. subscrate chemistry, and galvannealing 
temperature, on the inhibition mechanism were invstigated. The chemistry and microstructure of the pmduced 
coatings have b e n  studied in detail using statesf-the-art characterization techniques. An innovative approach, using 
the correlation between macroscopic and microscopic characteristics of coatings, has been used, 
Ttie study was camed out using sheets of commercial steels: IF-Ti, IF-Ti and ULC. The chemical compositions 
(W. %) are given in Table 1. î h e  experimental coatings were producd in a galvanizing/gaIvannealing simulator 
configureci to reproduce srpical procss cycles and allow rapid quenching of the sarnples at différent stages of the 
process. The cold-rolled steel coupon (100X300 mm) was first annealed at 800°C for 1 minute in an induction tirnace 
in a reducing atmosphere (5% Hz, dew point = - 55°C) and then slowly cookd in the furnace (under 5% HIMi) to a bath 
temperature of 465°C. n i e  annealecl steel sheet was immersed in the zinc bath for 1,  3.5 or 6 seconds. Finally, the 
coating was wipeâ to the desired thickness (8-10 pm or 50 @n') and cooled with nitrogen gas (4S°C/s) IO room 
tempenture. Altentately, coated coupons were directly sent back, after immersion. in the induction furnace for very 
short penods of time and rapidly coolcd (22"Cfs) in order to ficeze ractions. Five Ànc bath, slightly under-saturated 
with iron and containing 0.10,0.I2,0.13,0.16 and 0.18 wt. % of f k e  aluminum were used. The chernical compositions 
(WC. %) are given in Table II. Table 1. Chernial cornpainan o f  the commncial stccls ( w t  96) 
Since the afuminum-rich layers ,% Si .,, ,Vb iv 
- fomed in c O a t i n ~  dmng shon IF-Tm O.MI28 0.15 0.001 0.009 0.014 0.039 0.021 0.027 0.0017 
immersion times are less than 300 I F -  0.004 0.09 0.008 0.01 1 0.01 0.03 0.05 0.017 0.0023 
hi&, cross for ULC 0.005 O. 1s 0.003 0.OIO 0.01 0.06 <0.001 0.016 0.0023 
optical or scanning electron Table II. Chemi~ î  compositian o f  
rnicroscopy are not adequate. Accordingly, the samples for the phase the zhc bath (wt. %) 
charactcrization were prepared by dissolution of the overiay (that is included, for AI ~e 
h e  purpose of this snidy, the pure Zn laycr, Fe-Zn compounds, and outbursts) with ~ 4 0 . 1 0 )  0.û98 0.013 
hming nitric acid (90 vol. O/'o HN03), which leaves the Fe-AI phase untouchcd at &(O-12) 0.120 0.016 
the suiFace of the steel substratc. Altanately, the FdZn intermetallics and 0::; 
outbursts stnicntre wcre revealed by selective dissolution of the pure Zn layer ~do.18, 0.180 0.012 
(using a 5 vol.% HCI solution inhibited with 1 % hexamethylenetetramine saturated 
solution). The coatings were characterized with several techniques such as SEM, EPMA, TEM, XRD, and Auger 
microscopy. Parallel electron encrgy Ioss specaometry imaging (PEELS). a mmtly  developed technique 'la', and dry 
ultramicrotomy were uscd to obtain a more precise, high spatid resolution, chernical composition of the very thin Al- 
rich Iayer fonned unda normal operathg conditions. in addition, x-ray difiction using low grazing angle was used to 
detamine the crystal structure of the main coating codnients. Alternately, standard characterization techniques, such 
as totai coating dissolution (using inhibited 25 vol,% HCI solution) and wct chernical anaiysis (ICP, inductively couplcd 
plasma spectroscopy), w m  uscd to undemand the inhiiition behavior on a rnacruscopic point of view. Among these 
techniques, the selectivc chernical anaIysis of the overlay and the Al-nch intdaciaI layer (using an inhibited IO vol.% 
suiphuric acid soiution) was used in ordcr to midy in daail the distriiution of Al in the galvanizd and galvameaIed 
coatings. Further details of the midy of the inhibition laya is desmied el~ewhere''~.'~'. 
3. RESLJLTS AND DISCUSSION 
/ IS CAL 1 ASIZED CO.4 TLVGS 
The chemical characterization of galvanized coatings, using chemical dissolution, teveals that the total Al content 
g e n d l y  increases with increased Al content in the bath (fig. 2). In addition. a signiftcmt difference in coating Al is 
obscrved betwtxn bath Al contents below and above the 0.15 W.%. the critical point for full inhibition behavior. 
Indeed. whtn the AI content in the bath is above 0.15%. high AI content in coatings can be observed (ranging h m  O. 14 
to 0 . 2  g/m- or 0.39 [O 0.47 wt). On the other hand, the Al content in the coatings is low and nearly constant (between 
0.05 and 0.08 gim' or 0.12 and 0.16 wt. %) for bath Al contents ranging h m  0.10 to 0.13%. It should br noticed that 
the total coating Al is significantly higher than the bath effective Al for al1 test conditions. Howcver. no significant 
effect of the substratc cm bc observed on the coating AI. except for 0.10 W.% Al bath (as it will be discussed later). 
A h v e  0. IS wt. % Ai in the bath 
As show in figure 3, the ratio between the Fe and Al m m  
contents in the coating (Fe/AI) increases with decreasing Al content 
in the bath. Furthemore. the FelAI mass ratio, which is nearly 
equd to that of FqA15 (0.83), is constant for bath Al contents above 
0.15%. for ULC steel, the Iess reactive substrate. This behavior 
indicates that full inhibition was achieved at bath AI contents above 
0.15%. It is then considenxi that a stable FerAls layer was formed 
rapidly on the surface of the substrate for these conditions, which 
has been confirmed by XRD and PEELS techniques. 
The microstnictura1 characterization showed that the 0.09 O 0.13 0.15 0.17 0.19 
morphology of the 
orientation of a-Fe 
reponed that the 
O brmations re&ning FdZn intcmietailics in matings pmduccd with 
" ~ ~ ~ : , " ~ ~ ~ ~ ~ ~ ~ ~ c n ~ - ~ ~  sz 
shon immersion tima. which were not obsmcd aAer longer tirned4.ln. VLO. 
niese rcsults suggest that the Fe-supersaturatcd Zn f o m  < crymds 
during cwling and that longer immersion times lead to a cornpletc 
consumption of Fe by the FdAI reaction. 
In other words, the inhibition of F f i  reactions is not entircly relateci to 
the interfacial layer, acting as a d i f i o n  bania, but also to the FdAl miction 
itself, which consumes ail the Fe available much faster than FdZn reactions 
do. However, this mechanism is more efficient whcn large amount of Al and a 
continuous supply in AI are available (when bath AI content above 0.15 w%). 
Assuming that the hydrodynamic conditions are turbulent during 
immersion '" and no important Al depletion ocam "', the weight of AI in the mïorr .(: Morpbolo~ of me 
in 
interfaciai layer (w~,-~-)  can be caidated using thc total weight of Al in the mc ,,,iib o. 16 bih AI 
coating ( w A I 4 4 ,  the weight of the overlay (IV-), the effective bath Al IF-Ti substratc 
content (Cd-), and using the following simple mathematical expression: 
temperature'b'. Furthcnnorc, in figure 5, the Al content of the T i b .  i IF-Tiand r ULO. 
w M - =  w ~ ~ ~ + c ~ ~ ~ x w ~ ~ .  The calc~lated AI antent in the interficial Iayer is then cornpareci to the 
interfacial layer linearly increases with immersion time, for short 25 
2 4  i , 
tintes (betwcen 1 and 6 seconds). ruggesting fhat the reaction is not $ t . l i  
initially controlled by difiion. lsobe "' icp>~ed similar mction 1 20 QI; = œ 
rates. So, the difhion of Fe thmugh the interfacial layer is not the race 15 - O - 
limiting step. contrary to ihe mcchanisrn proposcd Toussaint '". In : F 0.15 atm 
addition, the Al content of the interfacial layer is d k t l y  related to the IO ' 
reactiviry of the steel (fig. 1 and 5. and rcf. 6). These observations 3 
suggest that the formation of the Al-rich, intcrfaciai Iaya is controlled 5 : E - by the availability of Fe in the Zn melt, which depmds on the steel jFhAls Ratio- f - -= - - . -_ 
rneasured values (fig. 6), each data point summarizcs aII the substrates and immersion times for a given bath Ai content, 
It is clearly shown that the calculated value is less than the measurtd one when the bath Al content is 0.18 wt %. Even 
in the case of O. 16 WL% Al, large fluctuations overiap but the average of the calcdated values is les than the measured 
, rcactivity (depends on a-Fe crystaislographic orientation. chemistry, 
0.09 0.11 0.13 0.15 0.17 0.18 
surface defcct, and strip entry temperature). It appeius that during the 
first fcw seconds of immersion the FcfAI reaction consumes the Fe, Bath iffactlve Al (w t.%) 
which is initiallv dissolved in the Zn. This is a h  consistent with ngum 3: Ef fm of d m ~ e  chm~stry on tfie 
one. This phenomcnon mesuis that the FdA1 reaction continues and the 
interfacial layer grows during cooling. afier the immersion and wiping. 
Based on thermal-cycles. coatings stay liquid bcrwren 0.5 and 2.5 
seconds after exiting the bath (depending on the gas flow and pressure 
of the wiping knives). So. it should be highlighted that the Al 
distribution in the coating. the FdAI ratio. and the microsmcturc: of the 
studied coatings are riffected by the entire galvruiizing proces.  not only 
by the immersion. 
Afier exiting the bath. the quantity of Al in the overlay is fixrd 
(which is related to the effective bath Al and the coating weight) while 
Fe in the overlay is not necesd ly  entirely consumed and i ts supply 
continues. As a result, the FdAl reaction, during cooling, leads to a 
depletlrd overlay with an Al content lower than the galvanizing bath 
tfig. 7). In the case of 0.18 wt. O 4  hath 41, the Fei.%! mtio kdi t~ tcs  h t  
Immersion Time (rec) 
Figure 5: EtTeci of trnmcrsion time and substnte 
chemistry on the Al contcnt of the intnf;icial laycr (g~rn:) 
(3.5 seconds immersion rime. IF-TuNb. and r ULO. 
33 
L. 
FdA1 ratio increases with decteasing bath Al. which indicates an increase a09 ail ais ais o .  ais 
of the Fe content in the coating. SEM observation reveais discrete FdZn &th effrcîhm AI (wtn)  
th; Fe supply is compensated by the FdAI reaction during immersion .- 
intcmietallics in pluie-vie~ in the coatings afier selective dissolution 
6: ihe Al contrnt in 
(fig. 8). These phases were identified as < and 81. Selective dissolution, he ,,idactol . c ~ l ~ ~ l ~ ~ ~ , j  and. m a u d  
Auger, and PEELS techniques reveal that FdZn phases (5 and 61) 
partially covcr the interfacial layer. In addition, the AI-rich layer nearly 
covcrs the complete surface of the steel for 0.12 and 0.13 wt. % Al bath, - 
and cven for 0.10 wt. % bath. The morphology of the Al-rich intcrfacial E 
l ays  indicates that the E andfor SI crystais consume the laya  5 
and the amount of Al retai?ed in the coating immediately a h  immersion E au : 
(0.18~50 g/mL0.09 dm-). On the conaary, whcn IF steels are a 
galvanized in 0.16 wt.% Al bath, the Fe initially disrolved is oot 2 '"i 
cornpletely consumed by the FdAl reaction during the immersion and j am: 
(significant Al content was observed in theee phana). However. as 
seen before, the intcrfacial layer still grows during immersion (fig. 5) 
confiming that the FdZn intermttallics do not cover completely the 
laycr and suggcsting their formation afier exiting the bath. ia;/7;.a .;. t . .  . ,! 1 
In addition, for bath contents of 0.12 and 0.13 wt%, the calculatcd 
0 
û.09 0.11 0.13 0.15 0.17 0.19 
and mcasured Al contents in the Uitcrfacial layer are the m e  (fig. 6). 
This can possibly be explained by two mechanisms: (1) the Ai-rich layer Bith effective Al (wt%) 
did not continue ro grow during cooling. andlot (2) the Al-rich laycr 1: Effcct submte c b m l ~  On the A' 
conteni o f  the ovnloy (WL%) (3.5 seconds immersion growth is compensami by the formation of Al-containhg Fe/Zn +IF-T'iMb,mCFCFTiandr tnC). 
intcrmetalks (c and SI) chat consume it. For instance, mrning a 
densiry of 7.0 g,'cm3 for 6 ,  and an Al contcnt of 1.84 wt. % 'la', it should only 
take 388 nm of 6, to consume the cntire Al-rich, interfacial laycr (0.05 dm'). 
Similarly, assuming 7.18 g.lcml for Ç, containing 0.7 W.% Al, more than 995 
nm of this phase would be needed to completely transfomi the Al-rich layer. 
These values are close to the a ~ l  size and composition of the crysîais 
observed in gaIvanized coatings. 
0,10 wt.% AI in the bath 




have an effeet on coating AI. h d d  significant différences in coati& AI are 8: P l i a c ~ i ~  of the  da inrnnil l io 
observed; IF-TauNb shows higher Al pick-up than IF-Ti and ULC. a* scicctivc dkoiution (IF-TL 0.13 w% AI, 
Accordingly, the Al content in the overlay (including Fe/Sri intcnnetallics) 
inrrtases, following atactly the same atnd (fig. 7). This behavior is relateci d i r d y  to the CCaCtivity of the steel (fig 
1). A h ,  the ratio beswecn the Fe and Al  (fig. 3) is strongly mlated to the steel ch~mis&''*'~'. The rnimsuucniral 
charactcrization of galvanizcd coatings reveals that the quantity of outbursts is significantiy highet for f f -T î  than IF- 
Ti or ULC- Thest observations indicate tha. the outbussts (mairily composed of 6,)  pump Al into the galvani7rA 
coating. 
subsequent cooIing (fig. 7). 
Below 0.15 wr. % Al  in the bath 
When the Al content in the bath is between 0.12 and 0.13 wt. %, the 
As a matter of fact. AI content of stable 6[  phase (1.S wt. Oh) is rnuch higher than that of the surrounding Iiquid Zn 
(0.11 wt.%). when it is in quilibrium with a-Fe and FQA& "''. In cornparison. the Al content in the bath is 0.10 305 
Consequently. the formation of 61 increases the coating Al content by increasing Al in the surrounding liquid Zn and by 
the AI in the compound itself. This indicates that the supply of Al through long range diffusion in the melt is not the 
rate limiting wep for the formation of the At-rich layer. as previously proposedt'-'V'. 
A typicril galvannealing thermal-cycle w u  closely reproduced, and the cycle was interrupted at different times and 
the samples rapidly cooled to room temperature (73"C/sec). For instance, the coatings were heated up at 8"C;s tiom 
420°C (aiter wiping) to -555°C and then npidly cooled, As a result, the coating stays liquid nearly 6 seconds during al1 
the process. 
Ffgure 9: Plonar view o f  coating produccd with 0.16 w t  94 bath Al  and @-Ti subsmtc : (a) a f ta  the dissolution o f  rhc pure Zn 
iayer. (b) a f i a  the dissolution af Fe/Zn inmcmllics md. (c) cnlargcrncnt of the intcrfncid laycr mnnins 
The microstructure of the slightly annealed coatings was revealed using the seleetive stripping procedure. The first 
stage of the pmccdure reveals the FdZn intermetallics afier the dissolution of the Zn layer. As shown in figure 9a the 
surface of the substrate is nearly cntirely covered with 6 crystals (containing 0.7-0.8 W.% Al). Only a fcw 6, ~ystaIs 
were observed. In addition. srnall outbursts wcre only observed in coatings of IF-Ti steel but most of them were related 
to triple joint grains boundaries located at surface defats ofthe substrate. 
The FdZn intermetltllics on the same sample was ihen dissolved using the hming nitric acid solution and the Al- 
rich interfacial layer was observed. Figure 96 shows the morphology of the intdacial layer from the same region as 9a. 
XRD, Auger mictoscopy and TEM confinn that Fe2A15 is the main constituent of the layer. However, when the 
morphology of  the intedûcial layer is compared before and aAer annealing (ftg. 4 and 9c). significant differences are 
observed: ( 1) large grains (>500 nm) disappeared, (2) flat regions appeared, and (3) smd1 grains (<IO0 nrn) were 
revealed. Obviously, these morphology changes cm be relateci to the transformation of the intdacial layer in the early 
stages of galvannealing. The coating chemistxy characterization, using sclcctive dissolution, confirms the dissolution of 
the Al-rich, interfacial layer. Indeed, it h a  been obscrvcd that the overlay of annealed coatings contains significantly 
more Al that the galvanized one (0.06 and 0.14 wt. % Al for galvanized and galvannmled coatings resp,ectively). 
Conversely, the Al weight in the intdacial layer is reducd afler annealing (0.16 1 dm' before and 0.105 g/m- for afler 
galvannding). The dissolution of the Al-rich layer lads to a largely Al-supersaturatcd Zn layer (Al solubility Iimit at 
m m  temperature is 0.05 w%.'"'). The acçss AI can be cntirely containcd by a 5 layer of 1.1 1 Pm. which is very 
close to the size of the crystals obscrved in figure 9 a  
Based on the results, it appears that the inhibition mcchanism is directly related to the rate of consumption of Fe by 
the FdAI reaaion, which depends on (1) the supply in Fe and Al, and (2) the FdAl reaction rate. It has b e m  shown 
that the rate of supply in Al in not Iimited by the diffusion in the Zn mclt. The Al content in the intdacial layer is 
related to the steel reactivity and bath Al contcnt As a matter of fact, the rate of supply in Fe depends on the steel 
reactivity that is related to the a-Fe crystals orientation, the chcmistry (k C), surface defccts, strip temperature, etc.. 
Accordingly, the infuibition mechanism can be separated in two stages: (1) The dissolution of Fe in the Zn, which is 
substrate dependeni; and (2) the subsequent consumption of Fe by the FdAI mction, that depends on the stability of 
the F%A15 phase and the effective Al content in the bath. Abovt 0.15 wt.% Al in the bath, full inhibition occws when 
FeiAl rcaction consumes al1 the Fe dissolved in the Zn during immersion and the cooiing period beforc the cornpletc 
coahng solidification, f ier  exiting the bath. Below O. 15 wt.%, the Al-rich layer forms and grows during the immersion 
However, the dissolved Fe is not completcly conmmed by the FeM reaction and 61 crystals couid be fomed  After 
exiting the bath, the FdAI mction continues and depletes Al in the overiay. However, tbis depletion is 
counterbalanced by the consumption of the Ai-rich layn by 6, fomtion that increases the Al content of the ovaiay (as 
measured by seledve dissolution). 
It has been s e n  that: ( I ) the gaivannealing rate depends on the subsrnte chernisw (fig. 1 ): ( 2 )  the At-rich l q e r  d o s  
not control the galvannerifing ntr. for ri @en bath effective Al content (fi$. l and 5): (3 )  the bath Al I r v r l  h a s 3 w  
effect on the galvannwling rate ter steels which are sensitive to outbursting: (fig. 1 ); (4) Fe:.41 mction continues atier 
rxiting the bath and the Al-nch Iayer mnsforms dunng the Tint stages of the galvannmling. 
Consequcntly. two breakdown mechanisms are proposed: ( 1  ) the formation of outbursts. and (2) the transformation 
of the Al-rich layer due to an Al depletion in the coating after exiting the bath. Thrsc rnrchanisms act simulmsously in 
the early stages of galvmnealing. The outburst mechanism. as previously proposed "'."'. is subsmtr dependent and 
nearly independent of the Al content in the bath. As a mater of fact, the Al-rich interfacial lrtyer is not an eficient 
difbion bmier (Fe and Zn can travel through the iayer quite easily '"'), and the only region where critical Zn 
supersatumion c m  be achieved ovcr a critical volume is the emerging a-Fe p i n  boundaries (especially triple joint 
p i n  boundaries). The transformation of the Al-rich layer. after exiting the bath. depends on the time needed to reach 
the critical minimum limit of A1 that dtrstabilizes the AI-rich layer, which is related to (a) the bath Al content, (b) the 
initial Al content of the Zn layer, and tc) the Fe dissolution. Accordingly, this mechanism is more uniform and less 
dependent on the substrate chemisq than the outbum rnechanisrn {at leas? fer t!t srrdid S S ~ ~ ~ C S ) .  For irislance, 
whm the substrate is less sensitive to outbunting (ULC), the efféct of bath effective Al content on the galvanneling rate 
is greater than for outburst sensitive steels (IF). n e  first mechanism is Iess active and the second one is dominating. 
On the contrary, when the substrate is sensitive to outbwsting, the first rnechanisrn is dorninating and the galvannealing 
rate is higher than for low sensitivity steels ( l e s  reactive steels). In addition. the bath Al content is less efféctive on 
reaction rate. 
The inhibition of FdZn reactions and irs breakdown during the hot dip gaivanking and galvanncaling of steel shcet 
have becn investigated, using 5 zinc bath compositions, 3 commercial stetls, and partial annealing. The following 
conclusions can be drawn: 
> The formation of the Al-rich interfacial layer is ncither convolled by the long range diffusion of Al in the melt, nor 
by the Fe diffision in the laycr. 
3. The inhibition of FdZn reactions is not related to the incetfacial iayer acting as a d i f i i o n  barrier but to the FdAI 
reaction itself, which will consume al1 the Fe available much €aster than Fe/Zn mctions do. 
> Two inhibition breakdown rnechanisms act simultaneously: (1) the fonnation of outbursts, which is substrate 
dependent; and (2) the transformation Al-rich laycr, which is bath Al content dependent. The fomer will be 
dominahg when the bath Al content is above 0.15 W.% (for outburst sensitive substrates) and the laner when the 
Ai content is bclow the hl1 inhibition criticai point. 
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